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La copolimerización de acetato de vinilo y etileno y su posterior hidrólisis para 
obtener copolfmeros de alcohol vinflico y etileno (VAE), con mayor contenido en el primer 
componente, comenzó a ser objeto de estudio industrial hace aproximadamente 40 años en 
la empresa Dupont. En ella se llevaron a cabo estudios para conseguir fibras hidrofflicas a 
partir de estos copolfmeros VAE, los cuales fracasaron probablemente por la carencia por 
parte del material de las propiedades necesarias para tal propósito. Hace unos 25 años los 
copolímeros VAE comenzaron a ser producidos y comercializados a escala industrial a 
consecuencia de las excelentes propiedades de barrera de gases manifestadas por el 
poli(alcoho1 vinílico). El poli(cloruro de vinilideno), el poliacrilonitrilo y el poli(alcoho1 
vinflico) son los mejores polímeros barrera, pero todos ellos presentan problemas de 
procesado pues tienen la temperatura de tüsi6n mas elevada que su temperatura de 
degradación o ambas estan muy próximas. Por otro lado, el poli(alcoho1 vinflico) interacciona 
fácilmente con la humedad ambiental, circunstancia que afecta considerablemente a sus 
propiedades de barrera, ya que el efecto plastificante del agua incrementa la movilidad de las 
cadenas y por ello provoca un aumento de la permeabilidad. Con objeto de mejorar la 
procesabilidad de los tres sistemas homopolfmeros, se trataron de introducir otras unidades 
en la cadena. En el caso del poli(alcoho1 vinflico) esta introducción no se puede realizar 
directamente por copolimerización y se recurrió a la copolimerización del acetato de vinilo 
y la otra counidad seguida de la hidrblisis controlada de los correspondientes productos. 
Como resultado de tales modificaciones, se observó que los copolímeros de alcohol vintlico 
y etileno no presentaban una gran reducción de su cristalinidad, pero sí una estabilidad 
t&mica superior a la mostrada por los copolímeros de cloruro de vinilideno y de acrilonitrilo 
y unas propiedades de barrera muy buenas. Además, la presencia de etileno en la estructura 
minimizaba en el copolimero resultante los efectos de la humedad. Dependiendo de los 
requerimientos del producto acabado se emplean diferentes contenidos de etileno, siendo el 
intervalo habitual de 27 al 44% molar de dicha unidad mon6mera. 
Los copolimeros VAE son excelentes para preservar el sabor y el aroma de los 
alimentos porque previenen su deterioro gracias a sus propiedades de barrera de gases, 
particularmente del oxígeno y del dióxido de carbono. Por este motivo, son aplicados 
principalmente como materiales de envasado de alimentos. Sus aplicaciones incluyen envases 
flexibles, botellas, tubos y contenedores termoconformados, en casi todos los casos con una 
estructura multicapa. El incremento de las aplicaciones prácticas en el envasado de alimentos 
ha traído consigo una expansión gradual hacia campos donde tambi6n se requieren SUS 
propiedades de barrera o resistencia química, y ahora se emplean en contenedores para 
material medico, cosméticos y productos qufmicos, y continúan su difusión en el campo de 
materiales de construcción’ para aplicaciones de superficie. 
El poli(alcoho1 vinflico) es ‘susceptible de modificación qufmica a trav6.s de sus grupos 
hidroxilo y por ello ha sido ampliamente empleado como biomaterial. La unidad repetitiva 
mayoritaria de estos copolimeros VAE es el alcohol vinilico y a trave% de sus grupos 
reactivos pueden modificarse y dar lugar mediante reacciones de injerto a nuevos materiales, 
donde el copolimero actda como soporte del agente bioactivo. Las propiedades qufmicas y 
mec4nicas del constituyente polfmero son fundamentales, dado que en el desarrollo de su 
misión el biomaterial esta inmerso en un entorno con respuesta biológicamente activa, dentro 
del cual ha de mantener sus prestaciones mecanicas y químicas durante un tiempo prefijado. 
Para este tipo de aplicaciones es imprescindible un profundo conocimiento de las propiedades 
inherentes de los copolimeros VAE y de sus posibilidades como modificadores de la 
superficie de otros materiales, ya que los requerimientos de uso de los biomateriales son 
crfticos y deben ser muy precisos. 
A pesar de las numerosas e importantes aplicaciones actuales de los copolímeros VAE 
y de aquéllas en fase de desarrollo, existen propiedades básicas de enorme interks que 
adolecen de un estudio’exhaustivo. Por ello, nos ha parecido necesario e interesante realizar 
un amplio analisis de sus propiedades mecanicas y de la influencia que tienen sobre ellas y 
sobre las relajaciones viscoelásticas los procesos de orientación, que van asociados a la 
producción industrial de estos materiales, sobre todo en el caso de la obtención de laminas, 
tanto sencillas como multicapas, de uso ~cada vez mayor en el embalaje de alimentos y 
farmacos. De hecho, el presente trabajo se inició como parte de un proyecto de desarrollo 
industrial de los copolímeros VAE. 
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1.1 COPOLÍMEROS UTILIZADOS 
El presente trabajo se ha llevado a cabo sobre diversos copolímeros comerciales de 
alcohol vinílico y etileno (VAE) con contenido mayoritario en el primer comonómero y sobre 
los homopolfmeros polietileno de baja densidad (LDPE o simplemente PE) y poli(alcoho1 
vinflico) (PVAL). Como los VAE se producen mediante copolimerización de etileno y acetato 
de vinilo a alta presión, y posterior hidrólisis de los grupos acetato, se ha elegido como 
t&mino comparativo un LDPE de similares caracterfsticas. Ademas, para dilucidar el efecto 
de los grupos acetato residuales del proceso de obtención de tales copolfmeros sobre sus 
propiedades, se han analiido terpolfmeros con distintos grados de hidrólisis próximos a la 
totalidad (VAEAc) . 
La producción industrial de estos copolfmeros se realiza mediante la hidr6lisis de los 
correspondientes de acetato de vinilo y etileno obtenidos por copolimerizaci6n radical de 
ambos monómeros, normalmente en disolución. Se tiende a emplear el sistema hidróxido 
s6dico/metanol en el proceso de hidrólisis de los copolfmeros, similar al utilizado en la 
producción industrial del PVAL, de forma que la reacción principal es la transesterificación 
entre el metano1 y la unidad de acetato de vinilo catalizado por el hidróxido sódico’: 
f CEI2 CHa CHE CH& + CH3O+-f CHz CHH CHz- CH& + CH3 COOCH3 
ti I = 
n 
I m 
OC0 CH3 OH 
Los copolfmeros obtenidos mediante este procedimiento presentan una distribución 
estadfstica de comonómeros. Ademas, es de destacar que no tienen una estereorregularidad 
específica, es decir, son atácticos. 
Aparte de este método, de considerable importancia comercial, se han desarrollado, 
en el Laboratorio, otros esquemas de sfntesis que originan copolfmeros con una secuencia 
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alternante de las counidades2~, siendo analizada la distribución de secuencias y la tacticidad 
mediante resonancia magnkica nuclear-6, tanto de ‘H-RMN como de 13C-RMN, y 
estudiándose el efecto de la microestructura sobre las propiedades t&micasz~. 
1.2 PREPARACIÓN DE MUESTRAS 
El estudio de las distintas propiedades de los copolimeros, excepto ambas resonancias 
‘H-W y 13C-RMN, se ha realizado en estado sólido utilizando probetas procedentes de 
pelfculas, preparadas a partir de la granza del material (para el PE y los copolimeros 
totalmente hidrolizados (VAE)) y a partir de polvo (para los parcialmente hidrolizados 
(VAEAc) y PVAL), empleando una prensa Collin de temperatura programable en ambos 
platos, a temperatura superior a la de fusión. A lo largo del proceso se ha variado la presión 
para desgasificar y evitar la formación de burbujas indeseables en las películas. 
Los copolfmeros fueron sometidos a dos historias t&micas diferentes desde el estado 
fundido y las condiciones para cada una de ellas se detallan a continuación: 
Tratamiento t&mico Q (subenfriamiento rdpido desde el fundido) 
Temperatura de los platos 
Tiempo 
Presión 
Tiempo de enfriamiento entre 
platos con agua fría 
21oYJ 
ll minutos 
1 bar (37, 10 bar (4’), 15 bar (4’) 
4 minutos (15 bar) 
Tratamiento t6rmico S (subenfriamiento lento desde el fundido) 
Temperatura de los platos 
Tiempo 
Presión 
Tiempo de enfriamiento entre 
los platos sin agua 
21ooc 
ll minutos 
10 bar (67, 15 bar (5’) 
150 minutos (15 bar) 
En el caso del LDPE, cuya temperatura de fusi6n es inferior a la del PVAL y los 
copolfmeros, la temperatura de los platos ha sido de 15OOC y las restantes condiciones, 
id6nticas a las indicadas para los copolfmeros. Por otra parte, el PVAL exhibe una baja 
estabilidad tkmica (como se comentara con posterioridad) y por ello se redujo el tiempo que 
se le sometió a presión a 9 minutos para el tratamiento Q, mientras que prdcticamente la 
totalidad de los intentos de lograr pelfculas S resultaron fallidos por la degradación del 
material a lo largo del proceso. 
1.3 RESONANCIA MAGNÉTICA NUCLEAR 
La caracterización estructural de los copolimeros se llev6 a cabo mediante ‘H- RMN 
y 13C-RMN, utilirando un espectr6metro Varian XL-300, en dimetilsulfóxido (DMSO-d,) 
como disolvente, a una temperatura de 90°C. 
Las Figs. 1.1 y 1.2 muestran los espectros de ‘H-RMN de las muestras VAE- 
(copolfmero totalmente hidrolizado) y VAEAc-2 (copolfmero con mayor contenido en grupos 
acetato residuales). El espectro representado en la Fig. 1.1 puede subdividirse en dos 
regiones. La de campos altos, debida a los grupos metil6nicos de ambas counidades, esta 
centrada a un desplazamiento qufmico de 1.4 ppm. Como consecuencia de su anchura y del 
solapamiento de las distintas resonancias, esta regi6n no proporciona una información 
estructural muy útil. A campos más bajos, desde 3.3 a 4.5 ppm, existe otra región 
correspondiente a los protones de los grupos metinos y a los protones hidroxflicos, cuyas 
señales están mejor resueltas y de las que se puede elucidar la tacticidad y la distribución de 
secuencias del copolimero. Esta información más detallada, pero muy compleja, de la 
microestructura se escapa de nuestro objetivo, al menos en el presente, por lo que la tkcnica 
se ha utilizado para determinar el contenido en comonómero de los distintos copolimeros; 
este contenido puede conocerse, sin un analisis espectral detallado, por la f6rmula7: 
donde fvAL es la fracción molar de alcohol vinflico en el copolimero y x e y representan las 
intensidades globales de las señales a campo bajo y alto, respectivamente. 
El contenido de grupos acetoxi residuales en los diversos copolímeros puede 
conocerse a partir de la señal de desplazamiento qufmico a 1.9-2.0 ppm en el espectro de ‘H- 
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Fig. 1.1 Espectro de ‘H-RMN del copolhero VAE-1. 
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Fig 1.2 Espectro de ‘H-RMN del copohero VAEAc-2. 
el mismo significado que en la ecuación [ 1. l] y .z es la intensidad de la señal a 1.9-2.0 ppm. 
La tkcnica de ‘H-Rh4N permite, igualmente, dilucidar el contenido de ramificaciones 
cortas (o largas) a partir de la resonancia de los grupos metilo situada a un desplazamiento 
químico de 0.86 ppm. En copolimeros de etileno y acetato de vinilo con contenido 
mayoritario en etileno se determinó el porcentaje de ramificaciones y se identificaron 
&as5~8~9. En nuestro caso, las ramificaciones o extremos de cadena se han calculado 
mediante la siguiente expresión: 
&F = a 
r+y+z+a 
r1.31 
donde fon es la fracción molar de los grupos metilo finales x, y, z tienen el mismo significado 
que en las ecuaciones anteriores y a es la intensidad de la señal a 0.86 ppm. 
En las Figs. 1.3 y 1.4 se observan los espectros de 13C-RMN para los copolimeros 
anteriores. En ellos se distinguen, como en el caso de ‘H-Rh@& dos zonas: una a campo bajo 
(63-80 ppm), donde aparecen las resonancias de los carbonos de los grupos metino (CH) y 
una región a campo alto (20-50 ppm) correspondiente a las resonancias de todos los carbonos 
metilénicos’ (CH& 
La fracción molar de alcohol vinflico puede calcularse a partir de la ecuaci6n’: 
f 
2 43-w 
VAL = t1.41 1 
63-80 + ‘20-38 + ‘43-30 
donde Is3s,-,, I2o-38 e I,,,c denotan las intensidades globales de los intervalos de resonancia 
indicados por los desplazamientos quhnicos. (En la ecuación 1.4 aparece la región 20-50 ppm 
dividida en dos partes para no integrar la señal del disolvente). 
Las Tablas 1.1 y 1.2 recogen los resultados de contenido en comonómero para los 
diversos copolimeros, incluyendo tambi6n una estimación complementaria realizada a partir 
de tH-RMN en estado s6lido. 
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Fig. 1.3 Espectro de “C-RMN del copoltínero VA.51. 
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Fig. 1.4 Espectro de 13C-RMN del copolimero VAEAc-2. 
Tabla 1.1 
Contenido en alcohol vinílico para los copolfmeros totalmente hidrolizados 
Composición molar de VAL 
MUESTRA 
‘H-RMN %2-RMN ‘H 
(1.9 ppm 9-I) (0.86 ppm 9-Q 
sólidos 
vAE- 0.78 0.77 0.81 0.0017 0.0053 
Tabla 1.2 
Contenido en alcohol vinílico para los copolímeros con grupos acetato residuales comparados con su hom6logo totalmente hidrolizado 
Composición molar de VAL 
mTRA 
‘H-RMN 13C-RMN (1.9 wm ‘H) 
(0.86 ppm 9-I) 
VAE- 0.75 0.72 <0.0014 0.0028 
VAEAc- 1 
.,,. .~. 
1.4 ESPECTROSCOPÍA INFRARROJA 
Los espectros de infrarrojo se registraron en un espectrómetro Nicolet 520 con 
Transformada de Fourier, con interferómetro de Michelson y un láser de referencia de He- 
Ne. La resolución del instrumento es 0.01 cm-‘. 
Las medidas se realizaron en la zona del infrarrojo medio. La fuente empleada ha sido 
un Globar de emisión optimizada entre 400 y 5000 cm-‘. El divisor de haz es de KBr y el 
detector de DTGS, tambi6n con ventanas de KBr. Para evitar la presencia de CO, y vapor 
de agua atmosfkico se somete el sistema a una purga continua. El número de puntos 
registrados por barrido ha sido de 8192 y el número total empleado para calcular la 
transformada 16384, lo que implica una resolución de 2 cm-’ previa a la apodización; se ha 
utilizado la función de apodización de Happ-Genzel. Se han efectuado 64 barridos por cada 
espectro. 
Los copolimeros VAF en el intervalo de composición aquf estudiado se caracterizan 
por manifestar un espectro infrarrojo muy similar al del PVAL’O homopolímero. Únicamente 
las bandas asociadas a vibraciones de esqueleto del alcohol vinflico monómero pueden 
debilitarse, ensancharse o cambiar de posición en el espectro de los copolfmeros VAE. 
Tambikn, a medida que aumenta el contenido de etileno en los copolímeros, las bandas 
asociadas con vibraciones del grupo CH, se intensifican y las asociadas con vibraciones del 
grupo CHOH disminuyen en intensidad respecto al espectro del PVAL. 
La Fig. 1.5 muestra representativamente el espectro infrarrojo del copolfmero VAE-3- 
S y en 61 sc observa a la izquierda la región de tensión de los grupos hidroxilo, la cual esta 
constituida por una banda ancha que solapa con la de tensión de enlaces C-H, y que en 
realidad es el resultado de la superposición de varias contribuciones más estrechas 
correspondientes a grupos hidroxilo rodeados por distintos ambientes qufmicos: grupos libres 
(cuyas contribuciones se sitúan a los números de ondas más elevados) y grupos autoasociados 
en forma de dfmeros, trfmeros...(que constituyen las contribuciones a números de ondas 
menores). También se encuentran en esta zona del espectro las bandas de tensión de los CH,. 
A la derecha del espectro se. hallan las bandas de tensión de los enlaces C-O y las de C-C-C, 
aparte de los demás modos de vibración de los átomos constituyentes de los copolfmeroslO. 
Cabe señalar que, pese a que la cantidad de grupos acetato sin hidrolizar es muy 
pequeña, en los espectros de infrarrojo se evidencia la región de tensión carbonflica en tomo 
a los 1700 cm-’ y en ella se observan dos pequeñas bandas correspondientes a los carbonilos 
libres y a los asociados, mediante puentes de hidrógeno, a los grupos hidroxilo de las 
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Rg. 1.5 Espectro infrarrojo del copolímero VA&3-S. 
1.5 PROPIEDADES TÉRMICAS 
1.5.1 FUNDAMENTO TEÓRICO 
El efecto de la temperatura sobre los polímeros es complejo y, a la vez, determinante 
de su microestructura y su comportamiento ffsico macroscópico. Los polfmeros pueden ser 
amorfos, generalmente como consecuencia de la irregularidad de sus cadenas, y 
semicristalinos (o llamados también, indistintamente, cristalinos) con cadenas más regulares, 
capaces de formar cristales, los cuales presentan normalmente un tamaño inferior a la 
longitud total de la cadena, ya que ~510 una parte de la misma participa en el cristalito. Por 
ello, casi siempre va a existir un porcentaje de fase amorfa, dada la incapacidad de 
alcanzarse una cristaliición total, a pesar de que las condiciones termodinkmicas y cin&icas 
hayan sido las más favorables. Además, los polfmeros semicristalinos presentan una región 
interfacial” de carkter parcialmente desordenado, determinada por la reentrada en el 
cristalito de parte de la cadena. 
Los polfmeros cristatinos presentan dos transiciones t6rmica.s importantes: la 
transición vitrea, asociada con la fase amorfa del material, y la fusi6n de las entidades 
cristalinas a un estado isótropo, característica de la zona cristalina. Ambas transiciones van 
acompañadas de profundos cambios en las propiedades físicas exhibidas por el polímero, tales 
como los coeficientes de expansión ttknica, calores específicos, permitividades diektricas, 
módulos mecánicos, etc. 
El estudio termodinámico de la transición vítrea muestra que no se trata de una 
verdadera transición de segundo orden “, debido a que la temperatura de transición vítrea, 
Ts, no es una temperatura en que coexistan dos fases en equilibrio termodimbnico. El origen 
de la transición vitrea esta en la posibilidad de que la macromolécula alcance grados de 
libertad para que los segmentos de las cadenas puedan desarrollar movimientos conjuntos. 
A temperaturas muy bajas, únicamente son posibles movimientos de tipo vibracional de los 
átomos alrededor de su posición de equilibrio. Cuando se alcanza la Ts los movimientos 
adquieren tal amplitud que se producen deformaciones locales de las cadenas polimeras. 
La fusión de polímeros se considera una verdadera transición termodinámica de 
primer orden13-‘7, aunque muestra rasgos especiales a consecuencia de la naturaleza intrfnseca 
de las macromoléculas, tales como un ensanchamiento de la curva de fusión y una 
disminución de la temperatura de fusión con respecto a la esperada para un cristal perfecto. 
La temperatura de fusión, T,, es el cociente de dos tkminos, uno de carkter ent&lpico y 
otro de carkter entrópico, ya que como transición de primer orden se verifica: 
El primero de ellos esta intimamente relacionado con las fuerzas intermoleculares cohesivas, 
de forma que la T,,, sera tanto mayor cuanto más intensas sean dichas fuerzas. El segundo 
depende especialmente de la flexibilidad de la cadena, de forma que si la flexibilidad es baja, 
el cambio entrópico sera pequeño y la temperatura de fusión alcanzada sera mayor. 
La ecuación [l.S] no es estrictamente valida, dado que el potencial qufmico no es 
uniforme en toda la fase durante el proceso de fusión, observándose una dependencia de la 
T, con el tamaño de los cristales, la cristalinidad de la muestra y la temperatura de 
cristalixaci6nt8. Con el fin de lograr una mayor idealidad es preciso verificar la cristalización 
en condiciones tales que permitan la formación de regiones con el mayor orden posible, es 
decir cristalización a bajos subenfriamientos y fusi6n a velocidades de calentamiento 
pequeñas. Aún en estas condiciones siempre habld una depresión con respecto a la 
temperatura de fusión .en equilibrio termodinámico, T,O, la cual no es asequible 
experimentalmente, obteniéndose siempre temperaturas de fusi6n aparentes inferiores a 
aqu6lla. 
La T,,, se modifica notablemente con la introducción de unidades distintas en un 
homopolfmero, es decir, con la copolimerixación. Si el comonómero no es cristalizable se 
observara una depresión de la T,, mas acusada cuanto más elevado sea el contenido de 
counidad amorfa. Si ambas counidades son cristalizables, la fusión presenta características 
especificas que dependen, aparte de la composición relativa del copolfmero, de la posibilidad 
de entrada en el mismo retfculo cristalino (si presentan una estructura similar) de manera que 
la copolimerixación no afectara considerablemente a la cristalinidad. Si los comonómeros, 
por el contrario, son muy distintos estructuralmente, el cristal no puede soportar la existencia 
de unidades extrañas y el contenido cristalino sera mucho menor, pudiendo resultar 
totalmente amorfo. Tambien tiene relevancia el tipo de copolfmero, es decir, si es al azar o 
en bloque, siendo más elevadas las T, para el segundo de los supuesto~‘~~~ cuando el 
segundo comonómero no es cristalizable. 
1.5.2 METODOLOGfA EXPERIMENTAL. 
El analisis de las distintas transiciones t&micas y de sus parametros termodinámicos 
se realiz6 mediante calorimetrfa diferencial de barrido @SC). Esta ttknica mide los efectos 
tkrmicos relacionados con cambios ffsicos o qufmicos de una sustancia cuya temperatura se 
aumenta o disminuye a velocidad constante. El registro consiste en la representación, en 
función del tiempo, de la diferencia de energfa que es necesario suministrar a la muestra 
problema y a la de referencia para mantenerlas a la misma temperatura. Esta diferencia de 
energfa es equivalente a la energfa térmica absorbida o disipada en el curso de la transición 
por el material. 
Se ha utilizado un calorfmetro diferencial Perkin Elmer DSC7. La calibración del 
aparato se llevó a cabo con dos sustancias de referencia, indio Cr, = 156.6OC, AH, = 
28,45 Jlg) y zinc (T, = 419.5”C, AH,,, = 108.37 J/g). La velocidad de barrido utilizada fue 
10Wmin y el peso de las muestras osciló entre 4-8 mg. Las temperaturas de transición se 
tomaron en el punto máximo de la curva endoterma o exoterma. 
1.5.3 RESULTADOS Y DISCUSIÓN 
Los copolfmeros objeto de estudio se obtuvieron por hidrólisis total o casi total de los 
correspondientes copolimeros de acetato de vinilo y etileno, como ha sido comentado con 
anterioridad. Existen numerosos estudios t&micos1~22~2s sobre copolfmeros parcialmente 
hidrolizados, siendo más abundantes cuando el comonómero mayoritario es el etileno. El 
poliacetato de vinilo (PVAc) es un polfmero amorfo y puesto que el grupo acetato es 
voluminoso no entra en la red cristalina del polietileno (PE), y queda excluido de ella; por 
tanto los cristalitos desarrollados son de pequeño tamaño y va a existir una interfase muy 
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importante. A consecuencia de las restricciones impuestas a la formación de los cristalitos 
se produce una depresión de la T,,,, que es más acusada a medida que el contenido de acetato 
de vinilo es superior. Este aumento de acetato de vinilo provoca un mayor impedimento de 
la cristalixación, y por encima de un determinado contenido el polfmero es totalmente 
an~orfo~*~~. La situación varia enormemente al hidrolizar el acetato de vinilo, pues el grupo 
voluminoso es reemplazado por un grupo rn6.s pequeño, aparte de polar, de modo que el 
alcohol vintlico es una counidad capaz de cristalirar y aumenta considerablemente las fuerras 
intra e intermoleculares. El copolimero resultante contiene dos counidades con posibilidad 
inherente de desarrollar un orden tridimensional, alcohol vinílico y etileno, y exhibe una 
cristalinidad inusualmente elevada 27. Por ello, los copolfmeros presentaran una T,,, 
comprendida entre los valores de las T,,, de los respectivos homopolfmeros, que estará más 
próxima a una u otra dependiendo de la composición del copolfmero. 
En el analisis de las propiedades tkrmicas se ha considerado la influencia de la 
composición de los copolimeros, de los grupos. acetato residuales, y de la historia tkrmica 
impuesta a las muestras (Q y S, como se detall6 en el apartado 1.2). 
1.5.3.1 Copolimeros hidrolizados totalmente 
Los valores numkricos de las temperaturas para las dos transiciones tkrmicas de los 
diversos copolfmeros y las entalpfas de fusión, en ambas historias tkmicas, se recogen en 
la Tabla 1.3. En ella se observa que el valor de la T, viene determinado por el contenido 
en alcohol vinílico de la muestra, desplazándose a temperaturas superiores a medida que se 
eleva la fracción molar de alcohol viniXco22~2*, aproximándose a la T, del PVAL 
homopolfmero, como se visualiza en la Fig. 1.6. Los valores para VAE- y VAE- estan 
próximos (Q y S indistintamente) dado que sus composiciones no difieren mucho y son 
ligeramente inferiores para VAE-3, en el cual la fracción molar de comonómero mayoritario 
es sensiblemente menor. 
La historia t&mica de, las muestras, no afecta demasiado las T, a pesar de que el 
tratamiento S permite una mejor cristalixaci6n del material y los cristalitos, poseen un mayor 
tamaño (como se comprobara en los experimentos de SAXS), de forma que lo esperado seria 
que las T, aumentasen respecto a las encontradas para el subenfriamiento mpido desde el 
fundido en todos los copolimeros. 
Tabla 1.3 
Propiedades tkrnicas de los copolimeros totalmente hidrolizados 
MUESTRA LL Tc= (“C) Tm (“C) ‘LI,, C’C) wn (Jk) 
PVAL-Q 1.00 12 229 90 
. . ...” .. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . ...” . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . ... “..... .............................” ............- -.-I ................. 
VAE-1-Q 0.77 55 188 86 
VAE-1-S 0.77 187 174.3 86 
. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . ..-................................. .  .  . .    . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . ........................................................... 
VAE-2-Q 0.72 58 182 95 
VAE-2-s 0.72 - 182 174.0 90 
. ..-- “_..” . . . . . . . . . . . . ~ . . . . . . . . . . . . . . .._................” ”   .. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . ..-........................... ”   .   .   . . . ...” .. . . . . . . . . . . . ...” ._......_...I .  
VAE-3-Q 0.62 50 165 80 
VAE-3-S 0.62 165 157.3 82 
PE-Q 0.00 107 102 
PE-S 0.00 105 99 
Los valores de la entalpfa de fusión para las dos historias tkmicas son similares 
dentro del error experimental (k 6 J/g), pero no siguen la misma tendencia de la T,, ni 
siquiera a nivel cualitativo, y el copolímero VAE- presenta unos valores más elevados, 
cuando lo lógico seria que los más altos fueran los del VAE-1. La explicaci6nzg de este 
comportamiento anómalo se halla en las implicaciones de la endoterma de fusión bimodal 
presentada por el copolimero VAE- (mas acusada para la historia S) (Figs. 1.6 y 1.7). Los 
copolímeros de etileno preparados con catalizadores heterogkneos muestran endotermas de 
fusión multimodales debido al contenido de comonómero mayoritario en las cadenas de peso 
molecular bajo3u35, de modo que las diferencias en esta distribución pueden alterar la 
relación normal entro la composición y las propiedades. Mientras los copolfmeros VB-2 y 
VAE- (Figs. 1.6 y 1.7) muestran una endoterma aguda que incluye la mayor-fa de la entalpfa 
global de fusión, el copolimero VAE- manifiesta un ensanchamiento considerable. Una 
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Fig. 1.6 Curvas calotimkm’cas de: (a) PVALQ, fb) VAE-1-Q. (c) VAE-2-Q y (d) VA.53-Q 
medida de esta heterogeneidad la proporciona el fndice de distribuci6n33~34, definido como 
la relación entre area de la cola a baja temperatura y el area total de la endoterma de fusión. 
Este parametro, calculado a partir de la deconvolución de las endotermas, resultó ser 
considerablemente superior para el copolimero VAE-1, 0.58, mientras que para VAE- y 
VAE- es 0.43, de modo que las temperaturas de los máximos no son una buéna elección 
para caracterikar estos copolfmeros. Un m&odo mejor es tomar la temperatura, T,,,,‘donde 
la entalpfa parcial de fusión es la mitad de la entalpfa global. Los resultados obtenidos para 
este parametro (ver Tabla 1.3) indican valores similares para las muestras VAIS1 y VAE-2, 
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Fig. 1.7 ~uwas calorimkicas de: (a) VAE-I-S, (b/ VAE-2-S I (4 Vffi-3-S Y Cd) UPE. 
mayor heterogeneidad en el copolfmero VAE- puede influir en las propiedades, de modo 
que habm que tenerla en cuenta cuando se discutan. I 
En el intervalo de 50-80 OC! se distingue las T, de los diversos copolimeros y del 
‘PVAL, siendo para este más nitida. El efecto de la heterogeneidad del VAE-1 se pone de 
nuevo de manifiesto en la localización de su T,, pues esta deberfa desplazarse a temperaturas 
superiores a medida que aumentase el contenido en alcohol vinflico del copolfmero, como 
consecuencia de unas mayores interacciones intra e intermoleculares de las cadenas. No 
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Fig.l.8 Variacidn de la T, de los copolimeros con su composición. 
heterogeneidades tambi6n en las regiones amorfas, ademas de en las cristaliias como se ha 
comentado antes. Por su parte, VAE- presenta el menor valor de T,, como cabfa esperar 
por su mayor contenido en etileno. 
En la Fig. 1.8 se representa la variación de la T,,, con la composición, de modo que 
extrapolando tentativamente (coeficiente de correlación 0.999) a concentración de alcohol 
vinflico cero se obtendría un valor de 60°C para el PE, siendo ésta una temperatura de fusión 
muy baja. Sin embargo, hay que tener en cuenta, por lo encontrado en la bibliogratTa36, que 
la relación entre la T,,, y la composici6n deja de ser lineal para un contenido de etileno de 
aproximadamente 50%, existiendo un mfnimo entre un 85-90% de etileno, a partir del cual 
la T, experimenta un aumento. De todas formas, la copolimerización tiene lugar bajo 
condiciones de alta presión y los copolimeros, por ello, contienen ramificaciones. Dichas 
ramificaciones de cadena corta provocan una disminución del tamaño de los cristalitos, de 
la T,,,, de la entalpfa de fusión y de la cristalinidad en los copolimeros. 
1.5.3.2 Copolimeros con grupos acetato residuales 
Los resultados hallados para este tipo de copolfmeros se detallan en la Tabla 1.4. En 
la Fig. 1.9 se representan las curvas calorim&ricas de los copolfmeros con restos de grupos 
acetato y tratamiento Q. 
Tabla 1.4 
Propiedades térmicas de los diversos copolimeros con grupos acetato de vinilo, 
comparados con su homólogo totalmente hidrolizado 
MUESTRA f AV Tsnsc (“C) Tm (“C) AK, (Jk) 
VAE-2-Q <0.0014 58 182 95 
VAE-2-s co.0014 182 90 
.” . . . . . . . . . ...” .. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . ............................. ” ...,.................~.” .. ...” __..__.____ 
VAEAc-1-Q 0.008 57.5 180 73 
VAEAc-1-S 0.008 58 179 75 
.” . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . ..~........................... .   .      .  . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . ... “.” .........................” .............................. 
VAEAc-2-Q 0.027 53 169 51 
VAEAc-2-S 0.027 169 54 
A medida que aumenta el número de grupos acetato residuales se observa una 
depresión’ más acusada de la T,, a pesar de que el contenido en grupos acetato es muy 
pequeño en nuestro caso. De nuevo se observa la constancia de las T, y de las entalpfas de 
fusión con el tratamiento tkmico. Pero debido al mayor volumen de los grupos acetato y a 
su imposibilidad de incluirse en el retículo cristalino se manifiesta una disminución en los 
valores de las entalpías de fusión con el aumento de estos grupos residuales. Estas entalpías 
son también inferiores a las de los copolfmeros totalmente hidrolizados. Debido a la 
imposibilidad de cristalizar, el acetato de vinilo impone unas restricciones que se oponen al 
desarrollo de los cristalitos y por ello se observa un ligero ensanchamiento de los máximos 





Fig. 1.9 Curvas calorim&ricas de: (a) VAE-2-Q. (2~) MEAc-1-Q y (c) VAEAc-2-Q. 
depresión por la presencia de grupos acetato residuales, rnh significativa para el caso de 
VAEAc-2~ que para VAEAc-1, cuya Ts es pr&icamente igual a la del VAE-2. 
1.6 ANÁLISIS TERMOGRAVIMÉTRICO 
La medida de los cambios de peso en un material en función de la temperatura o del 
tiempo puede realiise mediante el analisis termogravim&rico. Este analisis resulta 
apropiado para el estudio de reacciones qufmicas, estabilidad tkmica, desprendimiento de 
disolventes y de agua, oxidación en el material, caracterizaci6n de mezclas y copolimeros 
e incorporación de aditivos. En el presente trabajo la aplicación de esta técnica ha tenido 
como objetivos el analisis de la estabilidad tkrmica y la cuantificación del agua absorbida por 
los copolfmeros estudiados. 
La estabilidad térmica de los copolimeros depende de su estructura. Si el copolfmero 
es al azar, la curva termogravimétrica estara comprendida entre las curvas de los 
homopolfmeros correspondientes, variando en función de la composición. Si se trata de 
copolfmeros en bloque, presentara dos etapas y cada una de ellas se aproximara a la de los 
homopolfmeros constituyentes. En el caso de mezclas de polfmeros, la curva 
termogravimkrica presentará tambien dos etapas, siempre que las estabilidades t6rmicas de 
los dos componentes de la mezcla sean suficientemente diferentes. 
Los copolímeros VAE, a pesar de ser cristalinos y, comparados con el PVAL, 
hidrófobos debido a las unidades de etileno, son susceptibles de absorber agua a través de 
sus grupos hidroxilo. Tal circunstancia ha de tenerse en consideración dado que las 
propiedades se ven afectadas por el agua absorbida, pues esta actúa como plastificante 
disminuyendo la rigidez y facilitando la movilidad de las cadenas macromoleculares. Como 
consecuencia del gran uso industrial de estos copolímeros se ha analizado la absorción de 
agua36 y se ha observado que cuando esta en pequeña cantidad no puede absorberse sobre los 
grupos funcionales de los copolimeros VAE, debido a los fuertes enlaces de hidrógeno intra 
e intermoleculares de las cadenas, que conducen a la formación de clusfers. Si aumenta el 
contenido de agua los enlaces de hidrógeno se destruyen y puede tener lugar la absorción 
sobre los grupos funcionales hasta que el agua ocupa todos los huecos de absorción. Cuando 
se produce esta circunstancia el agua se presenta sin asociar. 
1.6.1 METODOLOGfA EXPERIMENTAL 
La termogravimetría permite pesar una muestra de forma continuada en una 
microbalanza a medida que ,se calienta en un horno a una velocidad lineal programada. El 
aparato utilixado para las medidas fue un Perkin Elmer TGA-7 en el cual el diseño de 
equilibrio de la microbalanza utiliza un par motor servocontrolado para compensar las 
variaciones de peso del material. La cantidad de corriente necesaria para mantener el sistema 
en estado nulo es directamente proporcional al cambio de peso de la muestra. La velocidad 
de barrido empleada fue 10’YYmin y el peso de las muestras osciló entre 3 y 5 mg. Se 
realizuon experiencias tanto sobre pelfculas fundidas inmediatamente antes de la realiz.ación 
del amitisis termogravimétrico (y cuyos datos se marcaran con *) como sobre pelfculas con 
un mayor contacto ambiental, de las cuales se cortaron probetas para estudio de otras 
propiedades y se guardaron en bolsas herm&icas de polietileno para evitar el contacto 
permanente con el entorno. 
1.6.2 RESULTADOS Y DISCUSI6N 
1.6.2.1 AnBlisis de la estabilidad tkmica de los copolimeros totalmente hidrolizados 
La Fig. 1.10 muestra las curvas termogravim&ricas obtenidas para PVAL, PE, y los 
copolfmeros VAE-I-Q’, VAE-2-Q’ y VAE-3-Q’. En ella se observa la reducida estabilidad 
tkmica del PVAL comparada con la del PE, que comienza a descomponerse a unos 4SO°C 
y en una s61a etapa, en contraste con las dos etapas que comprende el proceso de degradación 
del PVAL. Este polimero, despues de la perdida del agua absorbida, que se comentara en 
el apartado 1.6.2.3, muestra una primera etapa de descomposición a partir de unos 230°C 
(esta temperatura varia dependiendo del m6todo de síntesis37 del PVAL) que implica 
principalmente la deshidratación de las cadenas macromoleculares, de forma que el residuo 
resultante está formado por estructuras insaturadas conjugadas, y una segunda etapa que 
comienxa aproximadamente a 450°C y conduce a un resto carbonoso del 8%. 
La Fig. 1.10 ratifica que los copolimeros VAE son al azar, como se comentó antes, 
dado que las curvas termogravim&ricas de los tres copolfmeros se hallan comprendidas entre 
- PVAL. 




100 200 300 400 500 600 
Temperatura (“C ) 
Hg. 1.10 Cujas ternwgravimhicas de PVAL, PE, ME-l-Q*, Vffi-2-Q+ y VAE-3-Q+ 
700 
las de los homopolfmeros. La correlación con la composición no esta bien definida, pues el 
copohmero VAE-1-Q (y VAE-l-Q*) inicia el proceso de degradación a temperaturas mrLs 
elevadas que VAE-2-Q y VAE-3-Q (VAE-2-Q* y VAE-3-Q*, respectivamente), hecho que 
parece indicar que las heterogeneidades presentes en dicho copolímero, comentadas en las 
propiedades tkmicas, le proporcionan una ligera mayor estabilidad. Es significativo que los 
procesos de degradación de los copolfmeros no transcurran en dos etapas como le sucede al 
PVAL sino aparentemente en una sdla, aunque para las muestras con tratamiento tkmico S 
se observe un pequeño hombro en los porcentajes de perdida de peso fínales (menos 
perceptible aún para algunas de las muestras Q). 
1.6.2.2 AIM.s¡~ de la estabilidad t&mica de los copolímeros con grupos acetato 
residuales 
La Fig. 1. ll muestra las curvas termogravim&ricas obtenidas para los homopolfmeros 
y los copolímeros VAE-2-Q, VAEAc-1-Q y VAEAc-2-Q. Se trata, de nuevo, de copolimeros 
al arar, y en ellos, como en los totalmente hidrolizados, se produce una perdida de peso 
previa al proceso de degradación, el cual transcurre a traves de dos etapas, más marcadas 
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1.6.2.3 Contenido de agua absorbida en los copolímeros totalmente hidrolizados 
Las propiedades exhibidas por el PVAL y sus copolfmeros VAE estan influenciadas 
por la capacidad que poseen estos polfmeros de formar enlaces de hidr6geno intra e 
intermoleculares entre. las cadenas, de manera que cualquier factor que afecte a dichos 
enlaces alterara las propiedades de estos materiales. Su naturaleza hidrófila hace que una 
causa modificadora sea el agua ambiental, como se ha comentado previamente; por ello es 
importante conocer el contenido de agua absorbida para una correcta interpretación de los 
resultados. 
La Tabla 1.5 muestra el contenido de agua absorbida para los diferentes copolfmeros. 
En ella se observa que en las muestras con un mayor contacto ambiental la variación es la 
esperada, es decir, la cantidad de agua absorbida es mas elevada en los copolfmeros VAIS-1 
y VAE-2. Sin embargo, la situación es diferente para las muestras recién fundidas (muestras 
con *), siendo VAE- el que mayor cantidad de agua absorbe. La absorción en estos 
copolimeros es debida, en principio, a la conjugación de un doble efecto: el contenido de 
etileno y la cristalinidad. Los resultados indican que para las muestras medidas 
inmediatamente despds de ser moldeadas, la cristalinidad es el efecto que predomina: a 
menor cristahnidad (muestra VAE-3) mayor absorción de agua, ya que este proceso tiene 
lugar en la fase amorfa. 
El efecto de la historia tkrmica es evidente para los tres copolimeros y el enfriamiento 
lento desde el fundido produce una absorción menor de agua a consecuencia de un mejor y 
mayor desarrollo de la fase cristalina, circunstancia que conlleva una menor fase amorfa en 
la que tiene lugar la absorción del agua. Este hecho se observó en el PVAL3*, de forma que 
el aumento de la cristalinidad de las muestras provocaba una mayor resistencia al agua. 
Tabla 1.5 
Contenido de agua absorbida en los copolimeros totalmente hidrolizados 





























1.6.2.4 Contenido de agua absorbida en los copolimeros con grupos acetato residuales 
Los fuertes enlaces de hidr6geno intra e intermoleculares en las cadenas 
macromoleculares del PVAL y los copolfmeros VAE se debilitan considerablemente con la 
presencia de los grupos acetato, por su cankter más hidrófobo, y sobre todo porque compiten 
con los hidroxilos en la formación de las uniones por puentes de hidrógeno. Este 
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debilitamiento se refleja en la posibilidad, en condiciones similares, de una mayor interacción 
de los grupos hidroxilo de las cadenas polimeras con el agua ambiental. Por consiguiente, 
se espera una absorción de agua mayor para estos copolímeros, como confirman los 
resultados (ver Tabla 1.6). El efecto de las historias t&micas es similar al expuesto 
anteriormente para los copolfmeros totalmente hidrolizados. 
Tabla 1.6 
Contenido de agua absorbida por los copolfmeros con grupos acetato residuales 
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1.7 DIFRACCIÓN DE RAYOS X 
Los copolimeros de alcohol vinfhco y etileno presentan carkter cristalino en todo el 
intervalo de composici6nas (Pig. 1.12), circunstancia bastante inusual en copolfmeros. Si el 
contenido de alcohol vinflico es inferior al 20%, el copolímero forma cristalitos isomorfos 
con los de PE ya que, debido al pequeño volumen del grupo hidroxilo, es posible el 
reemplazamiento de un átomo de H por dicho grupo sin una perturbación significativa de la 
red cristalina del PE. En este caso, grupos aislados de alcohol vinílico o secuencias muy 
cortas pueden incorporarse en la red del PE como defectos puntualesz2. De manera similar, 
si el contenido es superior al 60% de VAL, las secuencias de alcohol vinilico son 
suficientemente largas para permitir la cristalización del PVAL, de forma que ahora son las 
unidades de etileno las que pueden incorporarse como defectos isomorfos en los cristales del 
PVAL”. El hecho de que cada unidad monómera pueda empaquetarse en la forma cristalina 
de la otra parece provenir de la naturaleza de ambos homopolfmeros, pues presentan 
estructuras planares en zig-zag 36 Para una composición intermedia, entre el 20 y el 60% de .
alcohol vinflico, se conoce ah~ra~*~~~ que ambas counidades cristalizan en un sistema 
pseudohexagonal, a diferencia de lo que se interpretó en el pasado cuando para tales 
contenidos de alcohol vinflico se supuso que el difractograma era una superposici6nz2 de los 
del PE y PVAL, es decir, que los comonómeros cristalizaban separadamente. 
1.7.1 METODOLOGÍA EXPERIMENTAL 
Los estudios de rayos X a ángulos altos (WAXS) se han realizado a temperatura 
ambiente en un difractómetro Philips. Los difractogramas se registraron en un intervalo de 
28 entre 3” y 40°, utilizando radiación CuKo filtrada a traves de Ni. Las medidas se 
realizaron sobre láminas cuadradas de aproximadamente 2 cm de lado, cortadas de las 
pelfculas de las diversas muestras, para ambos tratamientos tkrmicos. La adquisición tiene 
lugar por reflexión, y el error estimado en 28 es de rtO.2 grados. 
Los estudios de difracción a ángulos bajos se llevaron a cabo utilizando radiación 
sincrotrón en el Laboratorio Daresbury (estación 8.2) del Reino Unido. Se utilizaron dos 
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distancias detector-muestra distintas: 3.2 m y 1.6 m, las cuales permiten acceder a un 
intervalo de espaciados comprendido entre 26 y 600 A en el primer caso y entre 15 y 350A 
en el segundo. La calibración de los espaciados se realizó con una muestra de colágeno de 




FSg. 1.12 Variación del espaciado de la red con la composición del copol&nero28. 
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1.7.2 RESULTADOS Y DISCUSIÓN 
1.7.2.1 Difracción de rayos X a Br@os altos (WAXS) 
1.7.2.1.1 Copolimeros totalmente hidrolizados 
Las Figs. 1.13 y 1.14 muestran los difractogramas de los homopolfmeros, PE y 
PVAL, cristalizando el primero en una red ortorrómbica y el segundo en una monoclfnica, 
como se ha expuesto con anterioridad. Los espaciados correspondientes se recogen en las 
Tablas 1.7 y 1.8. No se observa variación significativa en los diagramas del PE para ambos 
tratamientos, Q y S, circunstancia que no es semejante en el PVAL, donde para la muestra 
S se obtienen difracciones más estrechas, con un mejor grado de resolución de las reflexiones 
consecuencia de la mejora sufrida por la fase cristalina al habérsele permitido un mejor 
desarrollo. 
Los copolfmeros exhiben un comportamiento caracterfstico. Se ha comentado 
anteriormente que este. tipo de copolfmeros cc~ristalixa en todo el intervalo de composición 
y que dependiendo de 6sta lo hacen en el sistema ortorrómbico, monoclfnico o 
pseudohexagonal. Las Figs. 1.15 y 1.16 (VAE- presenta difractogramas semejantes a los 
VAE-1) demuestran, sin embargo, que la situación no es tan simple. Si se comparan los 
difractogramas de PVAL-S y VAE-1-S se. observa que ambas muestras poseen el mismo 
sistema cristalino -monoclfnico- aunque la red de VAE-1-S es& un poco distorsionada por 
la inclusión de las unidades de etileno como defectos”. Mientras que las diferencias 
existentes entre PVAL-Q y PVAL-S eran las lógicas debido a un aumento de tamaño y a un 
perfeccionamiento de los cristahtos como consecuencia del proceso de cristalización, no 
sucede asf entre VAE-1-Q y VAE-1-S (ver Fig. 1.15) cuyos difractogramas son totalmente 
diferentes. En este caso se ha producido una variación en la red cristalina del copolfmero, 
es decir cada historia térmica provoca la cristalización en un sistema cristalino concreto: 
monoclfnico -como el PVAL- para la muestra S y pseudohexagonal para la muestra Q (los 
valores hallados para los espaciados coinciden perfectamente con los dados por la Fig. 1.12). 
No se tiene referencia de tal circunstancia en el pasado, pues aunque se analizó el efecto del 
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Fig. 1.14 Difactogramas de PVAL.: (a) tratamiento Q; (b) tratamiento S 
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Tabla 1.7 



































cristalino en el material enfriado rápidamente ~610 un menor grado de resolución de las 
reflexiones. Lo hasta ahora expuesto indica que, para los copolimeros con contenidos 
superiores al 60% de alcohol vinflico, los resultados de VAE-1-S y VAE-2-S concuerdan con 
la generalización previa22~28~3g formando cristalitos monoclfnicos amIlogos a los del PVAL. 
En cambio, los resultados hallados para VAE-1-Q y VAS2-Q muestran que dicha 
generalización no tomó en consideración la historia térmica, ya que el subenfriamiento r¿pido 
provoca no ~510 una disminución del tamaño y una menor perfección de los cristalitos, sino 
tambi6n la formación de dos redes cristalinas diferentes para un mismo copolimero. 
El copolimero VAE- se encuentra en el límite de composiciones que forman 
cristalitos monoclínicos como el PVAL o cristalitos pseudohexagonales. Para ambas historias 
t&micas (a diferencia de VAE- y VAE-2) origina cristalitos pseudohexagonales. En la Fig. 
1.16 se visualiza una menor resolución de las reflexiones para el tratamiento Q, tal y como 
sucede en el PVAL. Las Tablas 1.9 y 1.10 recogen los valores de los espaciados de VAE- 
y VAE- para ambos tratamientos tkrmicos. 
1.7.2.1.2 Copolheros con grupos acetato residuales 
Los grupos acetato, a consecuencia de su mayor tamaño, suponen un impedimento a 
la formación de los cristalitos. Como el contenido de tales grupos es muy pequeño, los 
terpolfmeros analizados son cristalinos (como se señal6 en las propiedades t&micas), aunque 
la red se va a perturbar ligeramente por su presencia, y poseen la misma caracterfstica de los 
copolimeros VAE- y VAE-2, es decir, muestran diferente ordenación tridimensional con la 
historia tkrmica. Este hecho es 16gico pues en estos terpolfmeros el contenido de alcohol 
vinflico es del mismo orden del presentado por VAE-2. Es destacable la menor resoluci6n 
en las reflexiones a medida que aumenta el contenido en acetato, como puede observarse en 


















Fig. 1.15 Difactogramas de VAE-1: (a) tratamiento Q; (b) tratamiento S 
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pig. 1.16 Difactogramus de VAE-3: (a) tratamiento Q; (b) tratamiento S 
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Fig. 1.18 Difractogramas de VAEAc-2: (a) tratamiento Q; Cb) tratandento S. 
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1.7.2.1.3 Cristalinidad 
La difracción de rayos X (WAXS) es una técnica que, además de aportar información 
sobre la estructura cristalina del sistema, permite estimar el grado de cristalinidad de los 
polfmeros. El método requiere, preferiblemente, disponer del material totalmente amorfo, 
de manera que al evaluar la cristalinidad la forma de la contribución amorfa sea 
perfectamente. conocida. Esto no es factible en todos los casos, y por ello es difícil de 
establecer una evaluación real del halo amorfo. 
En nuestro caso, todas las muestras son cristalinas para las dos historias tkmicas, de 
manera que es imposible obtener copolimeros totalmente amorfos. Para el calculo de la 
cristalinidad mediante la técnica de rayos X, se procedió a un ajuste de los diferentes picos 
a lorentzianas40 como puede observarse en la Figura 1.19 y los valores hallados se recogen 
en la Tabla 1. ll para los diferentes homopolfmeros y copolfmeros. (El error estimado en 
estos valores es de * 5 unidades, proveniente fundamentalmente de la indefmición del halo 
amorfo, que se manifiesta claramente al utilizar otro tipo de curvas, como por ejemplo un 
producto gaussiana-lorentziana). 
Los homopolímeros presentan valores similares, dentro del error experimental, para 
ambas historias térmicas. En el caso de los copolímeros con tratamiento Q, se observa un 
descenso gradual de la cristalinidad con el aumento del contenido de alcohol virúlico (Tabla 
1. ll). En los copolfmeros VAE- y VAE- con tratamiento S, la composición no parece ser 
un factor que altere la cristalinidad del sistema, permaneciendo ésta prácticamente constante, 
circunstancia que se repite para los copolfmeros VAEAc-1-S y VAEAc-2-S. 
Tabla 1.11 
Cristalinidades estimadas a partir de rayos X y entalpfas de fusión de los diferentes 
homopolfmeros y copolímeros 
Muestra l-h (%) AH, (Jk) 
PVAL-Q 48 90 
PVAL-S 47 
. . . . . . . . . . . . . . . ..-.....-....- . . .. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . .._................  . .._._ _ _____._______ 
VAE-1-Q 43 86 
VAE-1-s 49 86 
VAE-2-Q 39 95 
VAE-2-S 45 90 
VAE-3-Q 37 80 
vffi-3-s 45 82 
LDPE-Q 47 99 
LDPE-S 44 102 
. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . <<...........................    .        . . . . . . ..,.,....,..,.. 
VAEAc-1-Q 44 73 
VAEAc-1-S 45 75 
VAEAc-2-Q 36 51 
VAEAc-2-S 44 54 
I I I I I I I I I I I 
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Fig. 1.19 Ajuste a lorenkim de los difractogramas de: a) PVAL-S, b) Vffi-3-S y c) PE-S. 
1.7.2.2 Difracción de rayos X a Ángulos bqjos (SAXS) 
El analisis mediante difracción a ángulos bajos nos da idea de la distribución de los 
tamaños del cristal en las muestras, ya que proporciona valores de los largos espaciados. En 
estos valores debe tenerse en cuenta que la componente no cristalina también esta incluida 
y éste puede ser el motivo por el que no se observen diferencias claras en la distribución total 
de los espaciados (Tabla 1.12 y Figura 1.20). Así pues, encontramos valores iguales dentro 
del error experimental en los largos espaciados de los copolimeros con la misma historia 
tkmicazg, mientras que si se observan diferencias en las curvas de DSC entre los 
copolímeros VAE- 1, VAE- y VAE-3, como se explico anteriormente en este capítulo de la 
Memoria. Un analisis de las curvas de la Fig. 1.20 parece indicar, sin embargo, que la 
muestra VAE-3-Q presenta un hombro mas acusado en la zona de tamaños mas pequeños. 
Tabla 1.12 
Largos espaciados para los copolímeros VAE con ambas historias térmicas. 








En cambio, los resultados de la Tabla 1.12 ponen de manifiesto que en las muestras 
cristalizadas lentamente los cristalitos parecen presentar mayor tamaño que en aquellas donde 
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Los polimeros se caracterixan por su elevado y heterogkneo peso molecular, por la 
posibilidad de adoptar, como consecuencia de lo anterior, un número muy elevado de 
conformaciones moleculares en el espacio, y por la existencia de importantes fuerzas 
intermoleculares, factores que condicionan su peculiar, y a la vez versátil, comportamiento 
mecAruco, que es uno de los aspectos mas relevantes cuando se trata de utilizar los polimeros 
en aplicaciones practicas. 
Las macromol&ulas presentan propiedades diferentes de las de los sistemas viscosos 
(en los cuales la velocidad de deformación es proporcional a la fuerza aplicada y todo el 
trabajo sobre el sistema se disipa en forma de calor) y de los sistemas elásticos (en los cuales 
la deformación es proporcional a la fuerza aplicada y el trabajo es almacenado como energía 
potencial). Por el contrario, la naturaleza viscoelástica de los polimeros hace que al 
someterlos a un campo de fuerzas externo, su respuesta (una deformación) no se efectúe 
instantaneamente. El cese del campo de fuerzas pone de manifiesto la tendencia de las 
macromoléculas a regresar al estado inicial, por lo que parte de la deformación se recupera, 
y, por ello, se denomina deformación elzlstica. Esta constituida por dos contribuciones: una 
de tipo entrópico, originada por el aumento de orden, que en la mayorfa de los casos es 
dominante, y otra de tipo hookeano, que tiene un valor muy pequeño y esta causada por la 
deformación de los ángulos y longitudes de enlace. Otra parte de la deformación no es 
recuperable, viene originada por el desplazamiento del centro de gravedad de una 
macromol6cula con respecto al de las vecinas y se denomina deformación viscosa. 
En la deformaci6n macroscópica de los polimeros se conjugan las contribuciones 
el&sticas y viscosas, dependiendo de las escalas de tiempo y temperatura. Por tanto, las 
propiedades mecánicas de los polfmeros dependen fuertemente de su composición y 
estructura, asf como del tiempo, velocidad de aplicación de las fuerzas y de la temperatura. 
Los procesos de deformación de los polfmeros llevan implfcitas variaciones 
sustanciales de su estructura y, por consiguiente, de sus propiedades, pues provocan la 
orientación de las cadenas macromoleculares (Capitulo 4 de esta Tesis); por ello constituyen, 
junto con la sfntesis de nuevos polfmeros, la copolimerización, o los procesos de mezclado, 
una vfa de obtención de materiales con aho interés a la vez cientffico y tecnológico. Dado 
el intert5.s industrial de los copolimeros VAE y considerando que no existe en la literatura 
ningún estudio exhaustivo de las propiedades mecanicas de estos copolfmeros (con contenido 
mayoritario en alcohol vinflico), en el presente Capitulo se procede al estudio de sus 
propiedades mecanicas mediante deformaci6n uniaxial, analizándose la influencia de la 
composición de los copolimeros, de su grado de hidr6lisis, del tratamiento tkmico y de las 
condiciones de la deformación. 
2.2 FUNDAMENTOS TEÓRICOS 
Numerosos factores estructurales, junto con la composición qufmica, son responsables 
del peculiar comportamiento -mec&ico de los polimeros’: 
- peso molecular 
- entrecruzamiento y ramificación 
- cristalinidad y morfologfa cristalina 
- copolimerización 
- plastificación 
- orientación molecular 
- cargas 
- mezclas 
- separación de fases y orientación en bloques 
En relación con los factores estructurales y moleculares mencionados, en la 
determinaci6n del comportamiento mec&ico son importantes las siguientes variables 
externas: 
- temperatura e historia tkmica 
- tiempo, frecuencia, o velocidad de deformación 
- presión 
- amplitudes del esfuerzo y de la deformación 
- tipo de deformación 
- entorno ambiental / 
Se ha desarrollado una amplia variedad de ensayos mecánicos, muchos de los cuales 
estAn normalizados2. El objetivo de tal normalización es proporcionar simplicidad y 
uniformidad a los ensayos, por lo cual no siempre se logra con ellos la información básica 
o especifica requerida para un estudio concreto. Los ensayos mecánicos más empleados, junto 
con el parametro o propiedad que miden y su campo principal de aplicación, son: 
- fluencia: Deformación experimentada por un material sometido durante un periodo 
de tiempo a un esfuerzo o carga constante. Son ensayos muy útiles para el diseño 
de piezas de material polímero. 
- relajaci6n de esfuerzo: Esfuerzo o carga requeridola para mantener constante una 
deformación previa del material. Son experimentos muy valiosos para el 
entendimiento teórico de las propiedades mecAnicas de los polfmeros. 
- esfuerzo-deformaci6n: Esfuerzo necesario para deformar la muestra a una 
velocidad constante. Usados para la determinación de parámetros ingenieriles de 
los materiales polímeros. 
- mccanodinámicos: Respuesta de un material a un esfuerzo (o deformación) 
sinusoidal u otro tipo de solicitación periódica. Permiten estudiar los movimientos 
moleculares y el comportamiento viscoclástico de los polímeros. 
- impacto: Resistencia a la rotura bajo condiciones especificas, al golpear el material 
a alta velocidad. Este tipo de ensayo proporciona información sobre la’tenacidad 
del polfmero. Los ensayos esfuerzo-deformación a alta velocidad pueden 
considerarse un tipo especial de ensayos de impactose4. 
Los ensayos esfuerzo-deformación son los más comúnmente utilizados, aunque a veces 
la interpretación tecnológica de los resultados sea difícil debido a las posibles fluctuaciones 
del esfuerzo5 originadas por defectos en el material y tambi6n a la posible concurrencia de 
diferentes procesos durante la deformación, tales como la reestructuraci6n de las entidades 
cristalinas en polimeros semicristalinos, y la reorientación de los segmentos de cadena en 
polfmeros amorfos, como se detallara en el Capitulo 4. 
Los ensayos esfuerzo-deformación proporcionan información sobre tres propiedades 
mecánicas básicas -rigidez, resistencia a la tracci6n y tenacidad- de gran utilidad en la 
mayorfa de las aplicaciones de los polimeros. La primera de estas propiedades representa6 
la resistencia del material a la deformación cuando se aplican fuerzas externas y evidencia 
el comportamiento elastico de la macromol6cula en la región de bajas deformaciones. 
Además, resulta más fácil relacionarla con la estructura molecular que cualquier otra 
propiedad mecánica; de ahf su gran importancia en los diseños ingenieriles. Una medida de 
la rigidez es el módulo ehistico o módulo de Young, E, el cual se define como la relación 
entre el esfuerzo aplicado, o, y la deformación resultante, E, es decir: 
P.11 
La ecuación [2. l] es valida para pequeñas deformaciones, inferiores al 1% , incluidas dentro 
del denominado límite elástico o proporcional. Es de destacar que, incluso a estas pequeñas 
deformaciones, el módulo de Young aumenta al hacerlo la velocidad de deformación, hecho 
que indica que E no esta únicamente determinado por la energía elástica de la deformación 
de &tgulos, longitudes de enlace y distancias intermoleculares, sino que tambi6n implica 
desplazamientos dependientes del tiempo de átomos y pequeños grupos de atomos’. Dada la 
dependencia del módulo de Young con la velocidad de deformación, para propósitos pr&cticos 
este valor se obtiene con velocidades de deformación bajas, utilizadas normalmente en los 
instrumentos de ensayo del laboratorio. 
La resistencia a la tracción es el esfuerzo máximo que un material puede soportar 
antes de romper. El efecto de la velocidad de deformación sobre esta propiedad es mucho 
más acusado que sobre la rigidez. 
La tenacidad representa el trabajo requerido para romper un material. Esta propiedad 
puede definirse de varias formas, una de las cuales es considerarla como el area bajo la curva 
esfuerzodeformación’. De este modo, la tenacidad es una indicación de la energía que puede 
absorber un material antes de romper. 
La mayorfa de las curvas esfuerzo-deformación estan referidas a esfuerzos nominales 
0 ingenieriles, a,, es decir, obtenidos por cociente entre la fuerza aplicada y la sección 
inicial de la probeta, y no a esfuerzos verdaderos, uv, que son los calculados a partir de la 
sección instantánea de la probeta. La dificultad experimental que supone el conocimiento de 
la sección en cada instante ha conducido al desarrollo de diversos métodos que proporcionan 
las curvas esfuerzo-deformación verdaderas - . * l3 Pero para la mayoría de los propósitos 
prilcticos es satisfactorio y suficiente el conocimiento de las curvas esfuerxo-deformación 
nominales. 
Los polimeros manifiestan diversos comportamientos esfuerzo-deformación cuando 
varian la temperatura o la velocidad de deformación, debido a su naturaleza viscoe&tica. 
La Fig. 2.1 muestra los distintos comportamientos en función de la temperanka, a una 
velocidad de deformación constante. A temperaturas bajas el esfuerzo aumenta linealmente 
al aumentar la deformación hasta el punto de rotura, que ocurre a bajas deformaciones 
(- lo%), donde el polímero rompe de una manera frágil (curva 1). Al elevar la temperatura 
(curva 2) se observa un punto de fluencia y el esfuerzo cae antes de la rotura, a veces con 
aparición de un estrechamiento o cuello; este es un comportamiento de rotura dúctil, aunque 
todavfa se alcanzan deformaciones pequeñas (20-30%). A temperaturas más altas (curva 3), 
siempre que se verifiquen ciertas condiciones, tiene lugar la propagación del cuello, dando 
lugar al proceso de estirado en frfo y el endurecimiento por deformación. En este caso las 
extensiones son generalmente grandes, hasta 1000%. A temperaturas aún más elevadas 
(curvas 4 y 5), se observa una deformación progresivamente homogénea, de modo que el 
polimero se comporta como un elastómero y el esfuerzo aumenta de forma sigmoidal con la 
deformación hasta el punto de rotura, alcanzkrdose en éste deformaciones muy altas 
(> 1000%). Este comportamiento tiene lugar por encima de la temperatura de transición 
vitrea en los polimeros amorfos y los esfuerzos desarrollados son muy bajos. Finalmente, a 
temperaturas superiores en las que el polfmero es extremadamente blando, el valor de la 
T, < TZ < T3 < T, < T, 
Fig. 2.1 Curvas esfienodefbnnaci6n de materiales polfmeros a diferentes temperataras: 
Comportamientosfrdgil (cama I), dúcril (curvas 2 y 3) y elast6mero (cuwa 5). Definiciones del punto 
de fluencia (enarcados con flechas): esfuerzo mkimo (curvas 2 y 3) y m&odo de las tangentes 
(curva 4). 
deformación a rotura pude, de nuevo, disminuir’4. 
Así pues, las propiedades esfuerzo-deformación muestran cambios importantes en la 
zona de temperaturas próximas a la transición vitrea. Por ello, la T, debe ser considerada la 
caracterfstica más importante de un material con respecto a sus propiedades mecánicas, sobre 
todo en los polfmeros amorfos. En los semicristalinos, el grado de cristalinidad y la 
morfologfa cristalina tienen también efectos pronunciados sobre su comportamiento mecánico, 
y puesto que ambos factores pueden variar ampliamente, tambikn lo ha& las propiedades 
mec&icas. En concreto, 16s ensayos esfuerzo-deformación resultan afectados por la 
cristalmidad. 
Uno de los procesos de deformaci6n en fase s6lida más empleado es el estirado tin 
frfo, durante el cual se produce una orientación molecular uniaxial, beneficiosa a veces para 
el producto acabado, puesto que conduce a un aumento de la tenacidad y de la resistencia a 
la tracción respecto del material original no orientado. El comportamiento caracterfstico de 
estrechamiento y estirado en frfo se muestra en la curva 3 de la Fig. 2.1. En los estadios 
iniciales, la deformación de la muestra tiene lugar de modo homogéneo y la curva 
convencional esfuerzo-deformación manifiesta un incremento regular del esfuerzo al aumentar 
la deformación. En el máximo de la curva, la sección transversal de la muestra se reduce, 
es decir, se forma un cuello de tal modo que un aumento posterior del alargamiento conduce 
a una cafda en el esfuerzo. La continuación de la deformación se debe a la propagación del 
cuello a lo largo de la muestra. En estos casos la deformación pl&stica se concentra, entera 
o principalmente, en una pequeña región de la muestra, dependiendo la naturalexa de esta 
deformación de la geometrfa de la muestra y de la naturalera de los esfuerzos aplicados. 
El origen de la caída del esfuerzo nominal en la curva esfuerzo-deformación ha sido 
tema de controversia, pues a veces sc ha atribuido a un calentamiento adiabático y otras a 
una reducción geomkrica de la sección transversal al formarse el cuellos. Esta cafda puede 
observarse incluso en el esfuerzo verdadero, aunque en un principio no se reconocfa esta 
posibilidad y se consideraba que aquel aumentaba siempre, aunque de forma menos regular, 
al aumentar la deformaci6n”. 
La generación de calor durante los procesos de estirado es conocida desde hace 
tiempot6. Este calentamiento hizo sugerir que el aumento local de la temperatura causaba la 
formación del cuello y su propagación, como consecuencia de un reblandecimiento por 
deformación, reflejado en la consiguiente cafda del esfuerzo1s~‘7S1s. La estabilidad del proceso 
de estirado se atribuyó a la del proceso adiabático de transferencia de calor a trav& del 
cuello durante la extensión. El aumento de temperatura no es cuestionable ya que se ha 
comprobado mediante medidas directas de la temperatura usando termopares18*‘9, cristales 
organices coloreados (con puntos de fusión en el intervalo de temperatura de inter@‘), 
sensores fluorescenteszo, estudios calorim&ricos21~zz y, más recientemente, cámaras 
infrarrojas23. El calentamiento observado a bajas velocidades de deformaci6nm fue de unos 
10’32. Posteriormente se demostró que la formación de cuello puede tener lugar bajo 
condiciones cuasi-estáticas si la velocidad de deformación es suficientemente bajaXpz. 
La explicación del calentamiento adiabático se estableció, al menos en parte, porque 
no se consideró el proceso de flujo independientemente del de estirado. Un anAlisis del 
poli(tereftalato de etileno) estirado en frfossz7 mostró que el proceso de estirado esti afectado 
por la generación adiabática de calor a velccidades de deformación superiores a 0.1 min-‘, 
pero no asf el proceso de flujo. Si la deformaci6n se realiza a baja velocidad el calor 
generado se difunde lejos del cuello, hacia la zona no estirada de la muestra, lo 
suficientemente mpido como para evitar el incremento de la temperatura, aunque provoca la 
disminuci6n del esfuerzo de flujo y de la fuerza n ecesatia para propagar el cuello. En estas 
condiciones de baja velocidad de estirado la cafda del esfuerzo en la curva esfuerzo- 
deformación se justifica mediante consideraciones geom6tricasy, al no compensarse la 
disminución de la sección transversal con un grado adecuado de endurecimiento por 
deformación. Este último efecto proviene generalmente de la orientación molecular, la cual 
incrementa el módulo y la resistencia a la tracción. Sin embargo, el endurecimiento de 
polimeros semicristalinos puede proceder parcialmente de la recristalización inducida por 
deformaci6n’. 
Aunque el aumento de la velocidad de estirado produce un incremento del módulo de 
Young, para velocidades elevadas (generalmente superiores a lo-cm miti’) el módulo 
disminuye en lugar de aumentar. Esta disminución se suele atribuir al calentamiento 
adiabatico comentado anteriormente, que se considera significativo incluso para velocidades 
de estirado relativamente bajas, de 1 cm mm’. Otros autores2*, sin embargo, consideran que 
la disminución del módulo de Young y del esfuerzo en el punto de flujo a velocidades de 
estirado elevadas no tienen como único motivo el calentamiento local de la zona del cuello. 
Estos autores estudiaron el estirado de polipropileno a velocidades comprendidas entre 0.5 
y 100 cm miti’ y compararon los resultados del estirado habitual (mordazas al aire) con los 
obtenidos cuando las mordazas estaban sumergidas en una corriente de agua, que aumentaba 
70 veces el coeficiente de transferencia de calor y por tanto evitaba el calentamiento local 
en el cuello de la probeta. En ambos casos, los resultados para el módulo de Young y el 
esfuerzo en el punto de flujo fueron similares, aun para la mayor velocidad de estirado 
(100 cm min-‘). Sin embargo, el esfuerzo de deformación, definido como el necesario para 
transmitir el cuello formado y mantener la deformación (zona de esfuerzo aproximadamente 
constante en la curva esfuerzodeformaci6n), si era diferente para los dos procesos de 
estirado, ya que mientras para las mordazas al aire presentaba un pequeño máximo para 
1 cm miñt de velocidad de estirado y luego aumentaba ligeramente a partir de un mfnimo 
a 10 cm miti’, en el caso de las mordazas sumergidas en corriente de agua el aumento de 
esfuerzo de deformación era constante. Liu y Harrisonz8 explican estos ;resuhados 
manteniendo que en el caso del polipropileno y para velocidades de estirado inferiores a 
10 cm miñ’ el estadio inicial de formación del cuello es prkticamente un proceso isotermo 
y ocurre por desliiento entre cadenas, mientras que para velocidades superiores a 10 cm 
min-’ el cuello se forma a través de la propagación de microvacfos e imperfecciones de la 
probeta, por lo cual los valores del módulo de Young y del esfuerzo en el punto de flujo 
disminuyen, en lugar de aumentar, para estirados realizados a velocidades superiores a dicha 
velocidad critica. Estos resultados confirmaban otras investigaciones previas, como la 
constancia de temperatura durante el proceso de formación de cuello, encontrada mediante 
el uso de radiación infrarroja*‘, o la disminución del módulo de Young y del esfuerzo en el 
punto de flujo para velocidades de estirado superiores a 5 cm miñ’, en los’ casos del 
poli(tereftalato de etileno) y del polietileno de alta densidadz8, resultados que hacen sostener 
a estos autores la existencia de una velocidad de deformación critica, diferente,para cada 
polfmero, a partir de la cual disminuyen el módulo y el esfuerzo de flujo. 
El punto de la curva en que se mide el esfuerzo en el punto de flujo es otro aspecto 
conflictivo de los diagramas esfuerzo-deformación. Una definición sencilla es considerarlo 
como el esfuerzo mfnimo para el que se produce una deformaci6n permanente?! Se puede 
presentar como un m&ximo bien definido (Curvas 2 y 3, Fig. 2. l), en cuyo caso se puede 
considerar como el esfuerzo máximo observado30, o bien puede ser una región de curvatura 
pronunciada que se aproxima a pendiente cero (tangente horizontal) en la curva esfuerzo- 
deformación (Curva 4, Fig. 2. l), requiriéndose una extrapolación para calcularlo30. 
En polimeros, a diferencia de lo que ocurre en muchos metales, s6lo se habla 
observado un único máximo en la curva esfuerzo-deformación y en él se combinaban el 
efecto de los cambios geométricos y la cafda del esfuerzo 31S32. Pero resultados experimentales 
posteriores han mostrado la existencia en el polietileno de dos puntos de flujo33-3s. El 
fen6meno del doble punto de flujo sugiere dos procesos actuando parale1amente3’. Fl primero 
de ellos (a bajas deformaciones), parece estar asociado a un reblandecimiento por 
deformación intrínseco, es parcial o totalmente recuperable y esta favorecido a bajas 
temperaturas y altas velocidades de estirado. El segundo sc origina como consecuencia de 


























































































3.4.4 COMPORTAMIENTO VISCOELÁSTICO DE LOS COPOLIMEROS CON
DIFERENTE CONTENIDO DE GRUPOS ACETATO RESIDUALES
Los copoilmeros analizados en este apartado presentan, al igual que VAE-2
(copolímero de composición análoga en alcohol vinflico), dos claras relajaciones, a y fi, en
orden decreciente de temperatura. El origen de ambas relajaciones es similar al de las
relajaciones de VAE-2, presentando ahora una serie de características específicas, detalladas
a continuación.
3.4.4.1 Relajación a
La relajación a es la transición vítrea de los copolimeros y en la región en la que
tiene lugar puede observarse un descenso acusado del módulo de almacenamiento, como se
visualiza en las Figs. 3.9, 3.17 y 3.18. Además en dichas Figs. se observa que es la
relajación más intensa. Sus valores numéricos se detallan en la Tabla 3.5. Tales valores
ponen en evidencia que VAE-2 y VAEAc-1, para ambos tratamientos, presentan una
intensidad análoga, mientras que para el copolímero VAEAc-2 la intensidad es
considerablemente superior. A pesar de que el contenido de grupos acetato es muy pequeño
<inferior al 3%) la intensidad de la transición vítrea del sistema es sensible a dicho contenido
residual, y puesto que la relajación a está asociada fundamentalmente a la fase amorfa del
sistema, ésta se ve modificada por la existencia de un mayor número de grupos acetato en
el copolímero, que como vimos anteriormente, se refleja en una disminución de la
cristalinidad. Además, su localización también se ve afectada por los grupos acetato,
desplazándose a temperaturas inferiores al aumentar el contenido residual de aquéllos.
3.4.4.2 Relajación fi
La procedencia de esta relajación para los copolimeros VAE se asocia con los
movimientos existentes en la región interfacial y es extrapolable a estos copolimeros con
pequeño contenido de grupos acetato. De igual forma que sucedía en VAE-2 (Fig.3.8), esta
relajación es sumamente ancha para VAEAc-1 y VAEAc-2, independientemente del
























































































































































































































-loo -50 0 50 100
Tt7’C)














































































-150 -100 -50 150
hg. 3.18 Variación de E’, tan 6yE”con de la temperatura, a 3Hz,para VAEAc-2-Sy VAEAc-2-Q.
PROPIEDADES MECANODINÁMICAS156
y VAEAc-1 y sucede a temperaturas sensiblemente menores para VAEAc-2, estando
facilitado el movimiento en esta región por los grupos acetato existentes, circunstancia
corroborada por los menores requerimientos energéticos necesarios para llevarse a cabo,
como apuntan los valores de las energías de activación aparentes para ambos tratamientos.
3.4.4.3 Módulos de almacenamiento
Los resultados de la Tabla 3.6 ponen de manifiesto que los valores menores de los
módulos de almacenamiento se obtienen para VAEAc-2, como era de esperar dado su
contenido más elevado de grupos acetato. Además, para dicho capolímero presenta una
diferencia sustancial entre los valores obtenidos para ambos tratamientos térmicos, siendo el
módulo de la muestra Q el más pequeño. VAEAc-2-S tiene unos módulos de
almacenamiento, para el intervalo de temperaturas estudiado, semejantes a VAE-2 y VAEAc-
1, y únicamente a 80W se puede observar que los grupos acetato presentes en el copolímero
restan consistencia mecánica al material. De todo ello se deduce que un 3% de grupos acetato
afecta a los valores de los módulos de almacenamiento fundamentalmente en el tratamiento
Q, pues la cristalización rápida desde el fundido conduce a una menor cristalinidad (como
evidenciaron los resultados de rayos X y entalpía de fusión) y a unas mayores imperfecciones
en la fase cristalina, que conllevan la disminución de los módulos de Young. En cambio,
para el tratamiento S el proceso de cristalización lento hace que el efecto de los grupos











































































































































































3.4.5 INFLUENCIA DE LOS PARÁMETROS DE ESTIRADO SOBRE EL
COMPORTAMIENTO VISCOELÁSTICO DE LOS COPOLIMEROS
TOTALMENTE HIDROLIZADOS
Los copolimeros VAE con contenido elevado en el primer comonómero, tales como
los que son objeto de análisis en esta Memoria, presentan unas propiedades excelentes como
barrera a la difusión de gases y aromas, por lo cual son muy utilizados para embalaje de
alimentos y fármacos. Generalmente se les usa en laminados multicapa, en forma de películas
delgadas que presentan orientación como consecuencia de su proceso de fabricación. De ahí
el interés del estudio de estos materiales después de haberlos estirado. En el Capitulo 4 de
la presente Memoria se desarrollará el estudio de dicha orientación mediante medidas de
birrefringencia, dicroísmo infrarrojo y anisotropía mecánica, mientras que a continuación se
realiza el análisis de las muestras utilizadas para el estudio de las propiedades mecánicas que
han sido estiradas a dos temperaturas: una inferior a la T8, 23W, y otra superior, 80
0C, y
a las dos velocidades de estirado empleadas 0.5 y 10cm min1. Estas variables, temperatura
y velocidad de estirado, que afectan, como hemos visto, a las propiedades mecánicas,
también tienen influencia en el comportamiento viscoelástico de los copolímeros, pues el
proceso de deformación uniaxial provoca una ordenación de las cadenas macromoleculares
en la dirección de la aplicación del esfuerzo causante de la deformación. Cabe señalar que
las relaciones de estirado (calculadas, como se comentó en el CapItulo 2, mediante la medida
de la distancia en la probeta estirada entre señales inicialmente equidistantes (2 mm) en la
probeta sin estirar) son del orden de 3 a la temperatura 23W y del orden de 6 a 80W, es
decir, se obtiene un mayor grado de estirado de los copolímeros a la temperatura de 80W.
El estudio mecanodinánúco de las muestras estiradas evidencia tres claras relajaciones, a>,
a y fi, en orden decreciente de temperaturas. Aparte, como en casos anteriores, aparece la
relajación -y debida a los grupos metilénicos en las muestras estiradas procedentes de VAE-3.
3.4.5.1 Relajación a’
Este relajación se pone de manifiesto en las muestras estiradas a ambas temperaturas
y tiene el origen ya comentado para las muestras Q secadas a vacio, y por tanto templadas,



















de E’, tan 6 y E” con la temperatura, a 3 Hz, para VAE-¡-Q, VAE-2-Q yhg. 3.19 Variación
VAE-3-Q estirados a 0.5 cm mirO y 23 ~C.
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160 PROPIEDADES MECANODJNÁMICAS
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flg. 3.20
VAE-3-S estirados a 10 cm mlvi’ y 800C.
























































































































































































































































































































































































































































































































































































La intensidad de esta relajación a’ (en función de tan 6) es mayor para las muestras
estiradas a 0.5 cm mm4 que para aquéllas cuyo proceso de deformación ha transcurrido a
una velocidad de estirado de 10 cm miw1, debido a que en estas últimas la orientación
alcanzada por el copolimero es superior (como se discutirá en el Capitulo 4), por lo que
existen unas restricciones mayores al movimiento en la fase cristalina. Además,
generalmente, las muestras con tratamiento térmico Q presentan una intensidad más elevada,
comparadas con las S a igualdad de los demás parámetros, por la mayor movilidad de las
cadenas en aquéllas, como se visualiza en la Fig. 3.21.
La localización de la relajación a’ muestra una dependencia con la composición de
alcohol vinílico, desplazándose a temperaturas más altas a medida que el contenido en
counidad mayoritaria aumenta, como se observa claramente en la Fig. 3.19 y señalan los
resultados de las Tablas 3.7, 3.9, 3.11 y 3.13. La temperatura de estirado tiene influencia
en la ubicación de esta relajación, observándose un desplazamiento del máximo del desfase
a temperaturas más elevadas cuando el proceso de estirado se ha llevado a cabo a 800C (Fig.
3.22). Esta circunstancia es debida a la mayor orientación que han experimentado las
macromoléculas de los diferentes copolimeros VAE a la temperatura de 80W (como se
discutirá en el Capitulo 4). La orientación es también responsable de las diferencias en las
temperaturas de la relajación entre las muestras estiradas a 0.5 y a 10 cm miiit. La más alta
velocidad de estirado favorece un mayor ordenamiento de las cadenas y por ello la
temperatura a la que aparece la relajación a’ es ligeramente superior (Fig. 3.2 1). Además,
la relajación a’ para un mismo copolimero experimenta un desplazamiento a temperaturas
mayores cuando el tratamiento térmico impuesto a la muestra es 5, debido a su mayor
cristalinidad, tamaño de cristal (Capitulo 1) y consiguiente impedimento de movilidad (Figs.
3.21 y 3.23).
Las energías de activación aparentes son elevadas pues los movimientos en la fase
cristalina de estos copolimeros VAE, tienen elevados requerimientos energéticos. A veces
el cálculo de dichas energías no ha sido posible, pues únicamente se veía nítidamente el


















hg. 3.21 Variación de E’, tan 5y E” con la temperatura, a 3 Hz, para VAE-2-Sy VAE-2-Q esarado
a 23Wy a ambas velocidades, 0.5 y 10cm mirO.
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Esta relajación se corresponde con la transición vitrea de los diferentes copolimeros
VAE estirados, dada su elevada energía de activación aparente (>400 U mol~’). Su
intensidad es comparativamente menor a la presentada por la misma relajación en los
copolímeros originales (Tablas 3.1, 3.7, 3.9, 3.11, 3.13). Esta disminución es consecuencia
de la orientación de las muestras provocada por el proceso de estirado, de forma que la
región amorfa se ve afectada. Así pues, esta relajación disminuye en intensidad con los
procesos de estirado, contrariamente a lo que sucede con la a’. Así, a 23W, la intensidad
es sensiblemente mayor a la manifestada por las muestras estiradas a 80W, dado que la
orientación es menor a 23W (Figs. 3.22 y 3.23).
En términos generales, para la misma temperatura de estirado los copolimeros con
tratamiento térmico 5 presentan una relajación a a más altas temperaturas, como
consecuencia de su mayor contenido cristalino (Tablas 33, 3.9, 3.11, 3.13).
A 230C se hace patente el efecto de la orientación provocado por las dos velocidades
de estirado empleadas, de forma que, para ambos tratamientos, las muestras estiradas a 10
cm min1 presentan una temperatura superior para la relajación a, debido al mayor
impedimento de las cadenas para moverse a consecuencia de su más alta orientación (Tablas
3.7 y 3.9). Esta restricción de movilidad en la región amorfa -en particular, y en todo el
sistema en general-, es la responsable de la menor intensidad de esta relajación en las
muestras estiradas a 10 cm min~ (Fig. 321). VAE-1-Q y VAE-2-Q estirados muestran un
comportamiento análogo en esta región de temperatura -recordemos que los copolímeros
originales también manifestaban dicha similitud- y la temperatura de la transición vitrea de
las muestras estiradas a 0.5 cm mizr ¡ coincide con la de los copolimeros originales, mientras
que la de las probetas estiradas a 10 cm min’ es ligeramente superior.
En VAE-3 estirado se produce un desplazamiento acusado de la relajación a a
temperaturas más elevadas, en las muestras estiradas a ambas velocidades; esta circunstancia
apunta a la influencia que sobre la transición vítrea de este copolímero tiene la relajación a

















3.22 Variación de E’, tan ¿yE>’ con la temperatura, a 3Hz, para VAE-1-Q estirado a 23W‘y:-
y 80W, a ambas velocidades, 0.5 y 10 cm mUÍ’.




































































































































































































































































































































































































































































































































los menores valores relativos para esta relajación, independientemente de las condiciones de
estirado (temperatura y velocidad) e historia térmica.
Para las muestras estiradas a 80W la temperatura de la relajación es inferior a la que
presenta esa misma muestra estirada a 23W, y para las muestras VAE-1-S y VAE-2-S las
temperaturas son ahora inferiores en las probetas de mayor orientación, es decir, en aquéllas
estiradas a 10 cm min1.
3.4.5.3 Relajación fi
La relajación fi de las muestras estiradas se manifiesta en el entorno de -15W
independientemente de la composición, historia térmica, velocidad y temperatura de estirado.
Así pues, aparece a temperaturas más altas que en el caso de las muestras no estiradas.
Además, su intensidad es superior en las muestras estiradas (Tablas 33, 3.9, 3.11 y 3.13).
Al igual que en los copolimeros originales y en los templados, se asigna a movimientos en
la región interfacial. La intensidad exhibida es análoga para todos los copolimeros estirados,
corno se observa en las Figs. 349 y 3.20.
3.4.5.4 Relajación ‘~
VAE-3 continúa siendo el único copolímero en el quepuede apreciarse esta relajación.
Para las muestras estiradas a 230C, la relajación y, asignada al movimiento de los grupos
metilénicos de las cadenas que contienen al menos tres unidades metilénicas, es más intensa



















flg. 3.23 Variación de E’, tan ¿y E” con de la
estirados a 230Cy 80W, a 10 cm muí’.
temperatura, a 3 Hz, para VAE-3-S y VAE-3-Q





















































































































































































































































































































































































































































































































































































3.4.5.5 Módulos de almacenamiento
El ordenamiento de las cadenas macromoleculares en la dirección de la deformación
uniaxial tiene como efecto un aumento muy considerable del módulo de almacenamiento en
la dirección de estirado. Dicho incremento se produce en los tres copolimeros para ambos
tratamientos térmicos y es más notable cuando la temperatura de estirado ha sido 80W,
debido a que a esta temperatura se ha producido un mayor ordenamiento, pues las relaciones
de estirado alcanzadas son superiores a las de 23W.
La velocidad de estirado también afecta el valor de los módulos de almacenamiento,
siendo, generalmente mayores los encontrados para las muestras estiradas a 10 cm min1
puesto que la orientación en la dirección de estirado se favorece con el aumento de la
velocidad de deformación, ya que cuanto mayor sea ésta menor es la posibilidad de
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La orientación en los polímeros es un fenómeno de gran importancia tanto teórica
como técnica, pues su entendimiento proporciona una información muy útil sobre la
estructura y las propiedades de ellos y, además, permite su correcta aplicación y el
aprovechamiento máximo de sus propiedades, evitando desperdicios costosos. Sin embargo,
dicha orientación no siempre es una cualidad deseable, como ocurre en el moldeo por
inyección, ya que, si el artículo moldeado es altamente anisótropo presentará regiones de
debilidad mecánica. En general, la orientación de un polímero influyeprofundamente en sus
propiedades físicas macroscópicas, de modo que éstas difieren de las presentadas por el
mismo polímero no orientado.
Un material isótropo es aquél que tiene las mismas propiedades en todas las
direcciones y éstas pueden representarse por un sistema de coordenadas cartesianas
rectangulares, de forma que los ejes pueden rotar, accediéndose a cualquier orientación sin
ninguna preferencia. En contraposición, un material anisótropo es aquél cuyas propiedades
difieren con la dirección. En tal caso, si es posible, conviene elegir sistemas de coordenadas
que coincidan con los ejes de simetría del material.
La anisotropía está estrechamente conectada con la orientación de las cadenas en las
regiones amorfa y cristalina y con la disposición relativa de ambas. Para relaciones de
estirado pequeñas, las cadenas en la red del cristal están mayoritariamente orientadas en la
dirección axial y la orientación de éstas se incrementará levemente con el estirado posterior.
En las regiones amorfas, la orientación de la cadena es mucho menos perfecta, pero aumenta
regularmente durante todo el proceso. Las regiones cristalinas, separadas por capas amorfas,
se van a orientar más o menos perpendicularmente a la dirección de la fibra’.
4.1.1 ESTRUCTURAS MOLECULARES DE LOS POLIMEROS ORIENTADOS
A diferencia de los compuestos de bajo peso molecular, los polímeros semicristalinos
no son una aglomeración de cristales simples orientados al azar, ya que los cristales
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polímeros están formados, generalmente, por laminillas muy delgadas. Tal disposición
favorece el empaquetamiento paralelo, dando lugar a cristales apilados que pueden estar, y
habitualmente están, orientados aleatoriamente en el espacio. Bajo condiciones de
cristalización favorables, con pocos núcleosprimarios, las pilas de laminillas paralelas crecen
libremente sin interferencias mutuas y pueden originar esferulitas; si dichas condiciones no
se dan, las pilas en crecimiento se interfieren unas a otras antes de que la estructura
esferulítica pueda desarrollarse, de manera que darán lugar a una estructura microesferulítica
o a otro tipo de estructura diferente.
La estructura esferulítica no presenta orientación macroscópica, pero el
empaquetamiento de laminillas paralelas produce un alto orden local considerando el espesor
de varias laminillas. Si las laminillas apiladas se orientan, se obtiene un polímero orientado
macroscópicamente con propiedades físicas anisótropas.
Los polímeros semicristalinos orientados se presentan, principalmente, como:
a. - entramados orientados de monocristales
bc estructuras transcristalinas
c. - estructuras nucleadas en fila, tarow nucleated structure”
d.- estructuras fibrosas
La orientación de la cadena y por tanto la anisotropía es máxima en los casos a y d, aunque
ambos difieren, significativamente, en sus propiedades mecánicas. Por ello, aunque existe
conexión de las propiedades mecánicas con la orientación del cristal, es necesario prestar
atención a características más complejas de la morfología de la muestra y a la matriz amorfa
en donde los cristales están embebidos.
La componente amorfa de los polímeros semicristalinos contiene como elementos
característicos las moléculas conectivas, las cuales se concentran en las capas amorfas de las
laminillas de la misma pila. Todos los componentes de la fase amorfa están íntimamente
conectados con los cristales, como se observa en la Fig. 4a 1, y no pueden separarse
físicamente de ellos ni moverse independientemente de ellos.
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flg. 4.1 Modelo molecular de una pila de laminillas paralelas en la estructura esferulftica: A,
molécula conectiva interlaminar,-E, capa limite entre dos bloques de mosaico; C, final de cadena en
la capa superfic!al amorfa; D, espesor del centro cristalino de la laminilla; E, vacantes lineales
causadas por el final de la cadena en la red del cristal; L, largo espaciado; 1, espesor de la capa
Las moléculas conectivas, en muestras cristalizadas desde el fundido o la disolución,
son secciones de moléculas de cadena larga que no pueden cristalizar, pues la cadena ha
empezado a cristalizar independientemente en dos cristales diferentes, de manera que la
sección intermedia no.puede ser incluidaen ninguno de ellos. Ocasionalmente, las moléculas
conectivas deformadas pueden originar cristalización de filamentos, los cuales proporcionan
uniones fibrilares muy fuertes entre dos cristales conectados3.
4.1.1.1 Entramados orientados de monocristales
Bajo determinadas condiciones se pueden obtener entramados bien orientados de
monocristales a partir de disoluciones diluidas (Fig. 4.2a). La orientación que alcanzan
dichos entramados es casi tan alta como la de un material estirado hasta una relación
moderada. Pero las propiedades mecánicas resultan completamente diferentes, siendo en este
caso muy deficientes, pues como consecuencia de la técnica preparativa no hay conexión del
material entre los cristales superpuestos, como puede observarse en la Fig. 4.2a, ya que no
existen moléculas conectivas y, además, el ajuste lateral es más bien pobre. Por ello, son
quebradizos y tienen una resistencia ala tracción pequeña. El templado, sin embargo, mejora
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flg. 4.2 Modelo de un entramado de monocristales de cadena plegada (a) formados
(70 después del templado4.
sus propiedades mecánicas como consecuencia de un incremento del ajuste
aumento del largo espaciado (Fig. 4.2b), ya que se produce una interpenetración
en la dirección de la cadena. Tales entramados pueden ser laminados






La cristalización desde el fundido en un gradiente de temperatura5 o en contacto con
una superficie que actúa como substrato nucleante, puede dar lugar a una estructura
transcristalina con el eje de crecimiento de los cristales paralelo al gradiente o perpendicular
al substrato. La orientación de los otros dos ejes es al azar en el plano perpendicular a la
dirección de crecimiento. La elevada concentración de núcleos primarios en el plano de




está confinado a la dirección perpendicular al plano de núcleos primarios.
4.1.1.3 Estructura nucleada en fila
La cristalización a partir del fundido deformado, tal como sucede en el proceso de
soplado o hilado de fibras, produce una estructura nucleada en fila6. Los núcleos lineales se
forman paralelos a la dirección de deformación, conteniendo cadenas polímeras más o menos
extendidas. Secundariamente, la nucleación epitaxial sobre la superficie de tales núcleos
lineales produce laminillas de cadena plegada, las cuales están orientadas perpendiculares a
la deformación. En tal caso, la muestra exhibe una orientación uniaxial alta de los ejes de
la cadena en la dirección de deformación con orientación al azar de los ejes a y b
perpendiculares a él. Si las laminillas en crecimiento están sometidas a una torsión helicoidal,
la orientación de la cadena en la dirección de deformación se reemplaza por la orientación
en la dirección de la velocidad de crecimiento máxima (perpendicular a la dirección de
deformación) y por una orientación más al azar de los otros dos ejes. Tal estructura nucleada
en fila presenta esferulitas cilíndricas paralelas (ciindritos) como elemento supercristalino
básico.
La estructura nucleada en fila contiene dos tipos de cristales: una pequeña parte de
cristales fibrilares (núcleos en fila), con cadenas parcial o incluso totalmente extendidas, y
laminillas de cadena plegada de tipo normal como componente principal. Los primeros son
los elementos más fuertes de la estructura, y dado que se hallan en escasa proporción dicha
estructura no tiene unas buenas propiedades mecánicas.
Bajo determinadas condiciones térmicas y de deformación, el crecimiento radial de
las laminillas de un cilindrito favorece la formación de puentes de moléculas conectivas
localizados entre dos laminillas adyacentes78 (Fig. 4.3a). Si los puentes son suficientemente
fuertes, las laminillas están como grapadas (Fig. 4.3b). Bajo un esfuerzo de tracción
perpendicular a las laminillas toda la estructura puede deformarse, originándose una especie
de panal (Fig. 4.3c) en donde las secciones libres de las laminillas actúan como muelles con
una alta respuesta elástica, consecuencia de la flexión o la cizalla reversible de las laminillas
del cristal. Dado que esta elasticidad es de origen energético decrece con el incremento de
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flg. 4.3 Modelo de elastómero duro: (a) puente de molécula conectiva ri’gida generado durante el
crecimiento; 0) laminillas paralelas grapadas; (c) laminillas deformadas con grandes huecos entre
los puentes.
la temperatura, en contraste con la elasticidad entrópica del caucho.
4.1.1.4. Estructura fibrosa
La estructura fibrosa se origina por estirado no homogéneo con formación de cuello,
por estirado homogéneo sin cuello a elevada temperatura, por estirado muy lento a
temperatura baja y/opor extrusión. En los cuatro casos citados, la estructura laminar original
queda destruida, de manera que el elemento estructural básico es ahora la microfibrilla y no
la laniinilla. La unidad organizativa más elevada de la estructura fibrosa es la fibrilla,
constituida por un haz de microfibrillas paralelas altamente alineadas, formadas durante el
estirado a partir de una pila de laminillas paralelas del material inicial (Fig. 4.4a). Cada
fibrilla difiere en la orientación de la red y en la relación de estirado de las microfibrillas
constituyentes de las fibrillas adyacentes (flg. 4.4b), por lo que los límites entre éstas se
debilitan y se favorece la formación de vacíos.
Al pasar por la zona del microcuello los bloques de cadenas plegadas de cada
laminilla se incorporan a microfibrillas largas y altamente alineadas. Las conexiones entre
cadenas laterales de los bloques dentro de las laminillas actúan como moléculas conectivas
intrañbrilares (Fig. 4.5), uniendo axialmente las capas amorfas existentes entre los bloques




flg. 4.4 (a)Modelo esquemático de la transformación, en una zona de cuello, de laminillasparalelas
a un haz de microfibrillas alineadas (lIbrillo). 0) Estructura fibrosa con fibrillas de longitudfinita
altamente alineadas. Las microfibrillas que originan una fibrilla djfieren un poco en la orientación
de la red y en la relación de estirado, con respecto a las correspondientes a las microfibrillas de las
fibrillas adyacente?.
original con estructura laminar existían moléculas conectivas entre laminillas adyacentes, las
cuales tras el proceso de deformación o extrusión unen distintas microfibrillas, de forma que
se han transformado en moléculas conectivas interfibrilares (Fig. 4.5). Ambos tipos de
moléculas conectivas imparten una gran resistencia a la tracción axial y aumentan el módulo
elástico de la microfibrilla.
La transformación de la estructura laminar en fibrosa provoca cambios significativos
en las propiedades del material, observándose valores más elevados del módulo axial, del
esfuerzo en el punto de fluencia y de la resistencia a la tracción, y más bajos del
alargamiento a rotura. Todas estas propiedades pueden incrementarse si a la estructura
fibrosa se la somete a una posterior deformación plástica axial, cuyo efecto es la ordenación
de la elevada fracción de moléculas conectivas (intra e intermoleculares) rígidas que unen los
bloques del cristal como puentes cuasicristalinos, así como el empaquetamiento denso de las
microfibrillas aiineadás, si bien no conduce a una más alta perfección del cristal de los
bloques’0. Además, se pueden lograr módulos elásticos en dirección transversal mayores que
en la muestra con estructura esferuiltica, si se evita la formación de microvaclos
longitudinales.
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flg. 4.5 Microfibrillas convencionales’>, jbr¡’nadas con alternancia regular de bloques de cristalesde
cadena plegada y capas amorfas: (A) moléculas conectivas interfibrilares (B) moléculas conectivas
intrafibrilares.
Las fibrillas presentan dos modos interdependientes de deformación plástica de la
estructura fibrosa bajo tracción: uno es el movimiento de deslizamiento de una fibrillas sobre
otras y el otro es la deformación en cizalla de las fibrillas provocada por el movimiento de
deslizamiento de las microfibrillas. El primer modo es el responsable de la mayoría de la
deformación observada macroscópicamente y también de la rotura final por formación de
niicrogrietas a lo largo de la superficie externa de las fibrillas. La coalescencia de tales
microgrietas conduce a la separación física de las fibrillas individuales, las cuales se pueden
observar sobre la superficie de fractura de los materiales fibrosos estirados hasta relaciones
altas. El movimiento de deslizamiento de las fibrillas produce también un esfuerzo de cizalla
sobre las fibrillas más o menos oblicuas, y constituye el segundo modo de deformación.
Dicho esfuerzo de cizalla es proporcional al grado de inclinación y a la resistencia a la
deformación, la cual a su vez depende de la longitud de la fibrilla.
El desplazamiento por cizalla de las fibrillas durante la deformación plástica alarga
las moléculas conectivas inter e intrafibrilares, siendo sustancialmente mayor la elongación
de las primeras. Las segundas se hallan en el interior de la fibrilla, por lo que se verán
afectadas por la deformación con posterioridad a aquéllas que conectan dos fibrillas
diferentes, pues el desplazamiento por cizalla de las fibrillas es muchas veces mayor que el
de las microfibrillas dentro de una fibrilla.
LZi
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4.1.2 MEDIDA DE LA ORIENTACIÓN: FUNCIONES DE ORIENTACIÓN
Un polímero parcialmente orientado puede considerarse como un agregado de
unidades estructurales, definiéndose la orientación de cada una de ellas mediante tres ángulos
O, ~, 4’, denominados ángulos eulerianos, que indican las tres rotaciones sucesivas que se
necesitan para hacer coincidir los tres ejes cartesianos de la unidad con el sistema de ejes de
referencia, de tal modo que la orientación puede definirse mediante una función de
distribución de ellos. Si no existe orientación preferente en el píano perpendicular al eje de
la fibra, deformación uniaxial, la función de distribución de orientaciones viene dada
únicamente respecto del ángulo 6, que es el formado entre el eje de la fibra y la dirección
de estirado, de forma que la expresión general para dicha función es:
P~(cos6) =2Kf:N(e) P~(8) senO dO [4.1]
en la que N(6) es la probabilidad por unidad de ángulo sólido de que un enlace al azar forme
un ángulo O con la dirección de estirado y P0 (cos 6) es el polinomio de grado n del valor
medio de la función de distribución de orientaciones. Para el segundo momento se obtiene
la expresión clásica de Hermans”:
P2(cos6) = (3cos2O — 1)/2 = An [4.2]
La Tabla 4.1 detalla las diversas técnicas experimentales que permiten calcular las
funciones de distribución de orientación de los pollmeros’2.
4.1.3 ESQUEMAS TEÓRICOS DE ORIENTACIÓN EN POLIMEROS
La determinación de la orientación presente en un polímero es compleja. Por ello, se
emplean esquemas teóricos para determinaría a partir de la deformación macroscópica
ocurrida a causa del proceso de estirado o del procesado.
El primero de tales esquemas fue propuesto por Kunh y (rÚn’3, para estudiar la
aparición de anisotropía óptica en caucho por efecto del estirado, y considera al polímero







































































































































































































































vector longitud de cada segmento de cadena cambian en la mismaproporción en que lo hacen
las correspondientes -dimensiones macroscópicas de la muestra, de tal modo que el
desplazamiento relativo de los extremos de la cadena viene definido por la deformación
observable externamente (esquema afín).
Siguiendo este esquema de deformación, los valores del segundo momento de la
función de orientación (ecuación [4.2]) están relacionados con la razón de estirado X y el
número de enlaces entre entrelazamientos N, por la expresión’4:
1 ~1P
2(cos6) = —(A ——) + potencias superiores [4.3]SN A
La expresión [4.3], en la cual las potencias superiores pueden despreciarse, sólo
resultará válida en el caso de valores de la relación de estirado que cumplan la condición X
< N”~, ya que cuando X = N½las cadenas que estaban inicialmente en la dirección de
estirado se encuentran totalmente extendidas, y aunque las que no estaban paralelas sólo
llegan a alinearse par~ relaciones de estirado mayores, las que ya llegaron a su límite de
extensibilidad han de girar o deslizarse al continuar el proceso de estirado. Para obviar esta
dificultad teórica en la aplicación de la expresión [4.3] se han obtenido aproximaciones muy
satisfactorias para X ~ N. Una de ellas es’
5:
P
2(cos6) = ~ 128N”~ [44]
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A este esquema afín de deformación se ajustan muchos polímeros en estado amorfo
cuando se estiran a temperaturas superiores a la de su transición vítrea, como es el caso del
poli(tereftalato de etileno)’6. Sin embargo, cuando se estiran polfmeros semicristalinos o para
estirado en frío de polimeros amorfos, los valores de la birrefringencia son muy elevados aun
para deformaciones bajas. Ello puede explicarse si consideramos formado el polímero por
unidades anisótropas con isotropía transversal, cuyos ejes de simetríagiran durante el proceso
de estirado de la misma forma que lo harían las líneas que unen pares de segmentos en la
muestra macroscópica. Esta suposición, semejante a la del esquema afín pero que no tiene
en cuenta el cambio de longitud de las unidades sometidas a deformación, fue llamada por
Ward esquema de deformación pseudo-afln”’. Según este esquema, el estirado hasta una
relación X sólo afecta al valor del ángulo O (formado entre el eje de simetría del segmento
de cadena y la dirección de estirado), que pasa a valer 0’, cumpliéndose la relación:
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A: - tg6’ = [4.5]
tg O
El valor del segundo momento de la función de distribución de orientaciones para el
esquema pseudo-afln se calcula en función de [4.5], y tiene la expresión’9:
P
2(cos6) = 1 { 2+0 3kcor’k } [46]
____ — (1 —0~
Los valores de las funciones de orientación [4.3] y [4.6] servirán para establecer los
mecanismos de la deformación en cada caso, teniendo en cuenta la temperatura a que se ha
llevado a cabo ésta (superior o inferior a la temperatura de transición vitrea) y la velocidad
de deformación.
A modo de ejemplo, la Figura 4.6 representa los valores de los momentos segundo
y cuarto de la función de distribución de orientaciones, calculados según los esquemas afin
y pseudo-afln. En el caso del segundo momento se han utilizado para su cálculo las
expresiones [4.3] y [4.6], mientras que las usadas para calcular el cuarto, que son más
complicadas y no se reproducirán aquí, han sido tomadas de la bibliografía’
8.
flg. 4.6 Valores de los momentos segundo y cuarto de la jI¿nción de distribución de orientaciones
respecto de la relación de estirado. Las curvas están calculadas de acuerdo con los esquemas aftn
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4.2 BIRREFRINGENCIA
4.2.1 FUNDAMENTOS TEÓRICOS
La radiación electromagnética puede describirse como una onda, y su propagación a
través de un medio viene dada por la expresión
c=vA [4.7]
donde c es la velocidad de propagación, u es la frecuencia y X la longitud de onda. La
frecuencia de un haz de luz monocromática no varía con el cambio de medio, aunque sí lo
hacen tanto la velocidad como la longitud de onda, por lo que el Indice de refracción, n, se
define en función de esos cambios como:
c0 _ A0 [4.S]
c~ A,,,
en donde los subíndices o y m se refieren al vacío y al medio material, respectivamente. Si
el medio es el aire el Indice de refracción es prácticamente la unidad, mientras que si la luz
pasa a través de un medio material diferente del aire su velocidad disminuye. El Indice de
refracción (n> 1) correspondiente, está relacionado con la polarizabilidad del medio, P,




definiéndose dicha polarizabilidad como:
P=czN [4.10]
donde N es el número de moléculas y cx es la polarizabilidad de una molécula, que a su vez
depende de la radiación incidente, E, y del momento dipolar inducido por ésta en los
electrones de la molécula, ji, de acuerdo con la expresión:
« [4.11]
E
Por consiguiente, la polarizabiidad mide la facilidad con que se deforma la molécula y por
ello proporciona información sobre las fuerzas moleculares de enlace.
196 ORIENTACIÓN: ANISOTROPÍA ÓPTICA
La mayoría de las moléculas son ópticamente anisótropas, pero al estar distribuidas
al azar, la polarizabilidad media es nula; cuando un polímero se deforma uniaxialmente, las
cadenas se orientan en la dirección de estirado y aunque las moléculas presentan isotropía
cilíndrica su conjunto resulta anisótropo, siendo la birrefringencia, An, la diferencia entre los
Indices de refracción correspondientes a las direcciones paralela y normal a la de estirado:
¡Xn = ~1 [4.12]
Los electrones de los dipolos situados en la cadena principal del polímero presentan una
interacción mayor con los fotones cuando el rayo de luz sigue la dirección de estirado. Por
ello, en esta dirección la velocidad de la luz es menor, y el Indice de refracción mayor, que
en la dirección transversal, y ocurre lo contrario cuando los dipolos están en las cadenas
laterales del polímero.
La birrefringencia puede determinarse’
8 midiendo separadamente los Indices de
refracción, lo cual puede hacerse con exactitud por inmersión de la fibra en líquidos de
Indice de refracción conocido y utilizando un microscopio interferométrico; también puede
usarse un simple microscopio polarizante aplicando el método de la línea de Becke o el de
la sombra. Para determinar la birrefringencia directamente se usan compensadores, colocados
entre los polarizadores a un ángulo de 450, cuya misión es compensar la diferencia de
camino óptico de la luz en las dos direcciones, normales entre si, de medida de los indices
de refracción. Cuando el eje del compensador está girado 450 respecto a los del polarizador
y analizador, aparecen una serie de franjas equidistantes, debidas a variaciones del retardo
óptico de la radiación que atraviesa el compensador. Si esta radiación es luz blanca las
franjas que se observan son coloreadas y se sitúan simétricamente a ambos lados de la franja
negra central. Al observar una muestra anisótropa, esta franja negra se desdobla y su
desplazamiento a ambos lados respecto del origen proporciona una medida del retardo óptico
producido por la muestra, que se determina a partir de las tablas de calibrado del
compensador. Los compensadores pueden ser de cuftas o giratorios y de cuarzo o de calcita,
según el retardo a medir. Este retardo, 1’, está relacionado con el espesor de la muestra
estirada, e, y con la birrefringencia, An, por la expresión:
= Pie [4.13]
Dado que la birrefringencia se produce por incrementos anisótropos de la
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polarizabilidad, se le puede aplicar el principio de aditividad de las polarizabiidades. Si se
considera el modelo bifásico para un polímero semicristalino, tanto la fase amorfa como la
cristalina cooperarán al valor de la birrefringencia total, aunque la deformación global no
afecta necesariamente por igual a ambas fases. Ademásde esta birrefringencia de orientación,
producida por la deformación de las fases cristalina y amorfa, el valor de la birrefringencia
total puede estar influido por otros dos componentes. En primer lugar por la birrefringencia
de deformación, que aparece por modificación de la celdilla de sólidos cristalinos isótropos
o por distorsión de enlaces en vidrios. En segundo lugarpor la birrefringencia de forma, que
puede aparecer en sistemas multicomponentes cuando el medio contiene dos fases con Indices
de refracción diferentes y una dimensión comparable con la longitud de onda de la luz
empleada.
De acuerdo con lo indicado anteriormente, la birrefringencia total en polimeros
semicristalinos puede descomponerse en tres sumandos diferentes:
= fa ~»a4>~ ~“¿ (1 - a) + Att1 [4.14]
En la expresión [4.14] los subíndices a, c y f se refieren a las componentes amorfa,
cristalina y de forma, respectivamente, 1 - a es el grado de cristaliidad del polímero y %
y f0 son los factores de orientación correspondientes a cada una de las fases.
Las dificultades de aplicación de la expresión [4.14]han hecho que sea poco utilizada,
a pesar de haber sido propuesta hace muchos ai¶os”’~% Uno de los principales escollos con
que se tropieza al evaluar las componentes de la birrefringencia total es la dificultad de
conocer los valores de la birrefringencias intrínsecas del cristal totalmente orientado, An0<’,
y de la fase amorfa perfectamente orientada, An8
0. Estos valores pueden determinarse a
partir de la pendiente m y la ordenada en el origen b de la recta obtenida a partir de la
representación gráfica:
AnT « fa [4.15]
VS.
‘-« .4
La expresión anterior proviene de un reagrupamiento de términos en [4.14], considerando
nula la birrefringencia de forma, y para su aplicación hay que conocer los valores
experimentales de AnT, a, f~ y f
0.
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4.2.2 METODOLOGÍA EXPERIMENTAL
Las medidas de birrefringencia se han realizado mediante compensadores giratorios
Ehringhaus, con los que se obtienen directamente valores del retardo óptico (diferencia de
camino de la luz en las direcciones perpendiculares entre sO, que dividido entre el espesor
de la zona observada con el compensador da directamente la birrefringencia, de acuerdo con
la expresión [4.13].
Los compensadores se acoplaron a un microscopio de luz polarizada Amplival U y
los espesores de las muestras se midieron mediante un micrómetro (±1 Mm). Las medidas
se efectuaron en zonas de la probeta estiradas. homogéneamente, y esta homogeneidad se
controló evaluando en la probeta estirada la distancia entre señales inicialmente equidistantes
en la probeta sin estirar. Los errores sistemáticos2’ de las medidas de birrefringencia son
siempre inferiores al 10%.
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4.2.3 RESULTADOS Y DISCUSIÓN
4.2.3.1 Influencia de las variables del proceso de deformación sobre la birrefringencia
La orientación desarrollada por los copolimeros VAE depende de las condiciones en
las que se ha llevado a cabo el estirado uniaxial, es decir de la temperatura y velocidad de
deformación, y de la relación de estirado fmal, además de la historia térmica impuesta a los
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flg. 4.7 Variación de la birrefringencia con la temperatura de estirado para VAE-2 deformado hasta
una relación de 3, para ambas velocidades de estirado, )Oy 0.5 cm mit1, y ambos tratamientos
térmicos, <2 y S.
En las Figs. 4.7 y 4.8 se observa el incremento de la birrefringencia con la
temperatura de estirado; tal circunstancia, general para los tres copolimeros, indica que la
orientación preferencial de las cadenas macromoleculares en la dirección de estirado aumenta
conforme lo hace la temperatura, para una misma relación de estirado. De ahí que a 800C
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semicristalino de los copolimeros VAE, pues incluso a temperaturas superiores a la
(80”C) la deformación tiene lugar a través de cuello (como se discutió en el capItulo 2). En
polimeros amorfos se ha observado el efecto contrario’9, es decir, una disminución de la
birrefringencia a temperaturas superiores a la de transición vitrea, como consecuencia de la
variación del mecanismo de deformación con la temperatura, ya que a temperaturas inferiores
a la Tg la deformación tiene lugar a través de cuello, como en los polimeros semicristalinos,
mientras que por encima de la Tg la deformación transcurre homogéneamente, de forma que
se produce una menor alineación de las macromoléculas dada la elevada movilidad de las
cadenas. En cambio, en los polímeros semicristalinos, los cristalitos imponen restricciones
a la movilidad, de mahera que las cadenas tienden a ordenarse paralelamente a la dirección
de estirado y por ello los valores de birrefringencia aumentan con la temperatura, excepto
si la temperatura de estirado está próxima a la Tm del polímero como sucede en el LDPE
estirado a 80W, de manera que en este caso se observa una disminución de la birrefringencia
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flg. 4.8 Variación de la birrefringencia con la temperatura para VAE-3-Q con una relación de
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En dichas Figs. 4.7 y 4.8 puede apreciarse que los valores de birrefringencia mayores
los presentan, en términos generales, las muestras estiradas a la mayor velocidad, 10 cmmiff’
como consecuencia de la más elevada orientación de las cadenas macromoleculares en la
dirección de estirado, ya que a velocidades pequeñas se puede producir simultáneamente la
reorganización de las cadenas provocando la disminución del alineamiento.
La Fig. 4.7 también muestra la influencia de la historia térmica, observándose de
forma general en los diferentes copolímeros que a igualdad de las restantes variables, los
valores más elevados de birrefringencia se obtienen para las muestras con tratamiento térmico
5, debido a que dicho tratamiento provoca una mayor cristalinidad en las muestras (Capítulo
1) y los cristalitos son los responsables de imponer unas mayores restricciones a la
movilidad. Por ello, en las muestras 5 existe una menor posibilidad de reorganizaciones de
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flg. 4.9 Variación de la birrefringencia con la velocidad de estirado para VAE-1-Q a 80W y









Por último, la Fig. 4.9 pone de manifiesto, para VAE-l-Q a 800C, que el valor de
la birrefringencia apenas se ve alterado con la velocidad de estirado, si bien aumenta
significativamente con la relación de estirado (para ambas velocidades) ya que las cadenas
están más orientadas en la dirección de estirado. Este resultado es una característica general
para todos los copolímeros y para todas las temperaturas.
4.2.3.2 Esquemas de orientación de los copolimeros totalmente hidrolizados
En el apartado 4.1.3 se comentó la existencia de dos esquemas teóricos de orientación
diferentes: afín y pseudo-afín. El primero de ellos es aplicable a polímeros amorfos estirados
a temperaturas superiores a la de su transición vítrea mientras que el segundo reproduce el
comportamiento de polímeros semicristalinos y de amorfos estirados en frío. Por ello, dado
que los copolímeros estudiados y sus homopolímeros correspondientes son semicristalinos y
el proceso de estirado transcurre a través de cuello, cabe esperar que los resultados se ajusten
al esquema teórico de orientación pseudo-afln.
El conocimiento exacto del esquema experimental de orientación desarrollado por los
distintos copolímeros requiere el cálculo de la birrefringencia máxima, ~ de cada uno
de ellos, y éste puede realizarse bien con la suposición de que los copolímeros VAE
reproducen correctamente el esquema pseudo-afin, mediante una representación gráfica An
VS P
2(6)~ cuya pendiente es An»~ de acuerdo con la expresión [4.2]; o bien sin ningún tipo
de presunción, considerando que la Anma es aquélla que alcanza el copolímero cuando su
relación de estirado es infinita y viene dada por la ordenada en el origen de la representación
An vs 11k En la presente Memoria se procedió a ambos cálculos y los resultados para los
homopolimeros y los diferentes copolímeros se recogen en la Tabla 4.2. La Fig. 4. 10
muestra ambas representaciones para VAE-2, a modo de ejemplo.
Considerando el ajuste de los resultados experimentales en ambas representaciones
(los coeficientes de correlación bajo la suposición del esquema pseudo-afln son superiores
a 0.990 y para la segunda representación, superiores a 0.986) se puede afirmar que
reproducen el esquema teórico de orientación pseudo-afln.
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flg. 4.10 Determinación de la birrefringencia máxima para el copolimero VAE-2: a) mediante la
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Los resultados de la Tabla 4.2 muestran que el valor más elevado de birrefringencia
máxima corresponde al PE, y en los copolímeros dicha birrefringencia máxima disminuye
al aumentar el contenido de alcohol vinflico, aunque los tres copolímeros presentan valores
más parecidos. La Fig. 4.11 muestra tentativamente la variación de Annrn con la fracción
molar de alcohol vinflico. Se ha de indicar que el cálculo de la birrefringencia máxima del
PVAL se ha realizado con un número muy pequeño de datos dada la dificultad encontrada
en el estirado uniaxial de este polímero. Cabe señalar que el valor aquí hallado es inferior
al encontrado previamente22’”, aunque también es necesario puntualizar que tanto la
preparación de las muestras orientadas - en la referencia” utilizan películas preparadas por
gelificación de manera que se parte de un estado de orientación de las cadenas diferente -,
como la magnitud22 a partir de la que se calcula Anma son distintas. La birrefringencia
máxima encontrada para el PE está de acuerdo con la hallada anteriormente en nuestro
25
gmpo24 y con la dada por otros autores
Las Figs. 4.12-4.15 evidencian que los diferentes copolímeros VAR analizados y sus
homopolimeros verifican el esquema teórico de orientación pseudoafín, como era previsible
por tratarse de polímeros semicristalinos, en los que la presencia de los cristalitos dificulta
la movilidad molecular y obliga a los segmentos macromoleculares a girar en lugar de
aumentar su longitud, tal y como se presupone en dicho esquema teórico.
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Tabla 4.2
































flg. 4.11 Variación de la birrefringencia máxima con el contenido en alcohol vinílico.
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flg. 4.12 Ajuste de la función de orientación de los homopolímeros, FVAL y FE al esquema de
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Fig. 4.13 Ajuste de la función de orientación del
pseudoaftn ( ) (An».~ = 0.0445).



























flg. 4.14 Ajuste de la función de orientación del
pseudoaftn ( ) (An»,~ = 0.0452).
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flg. 4.15 Ajuste de la función de orientación del
pseudoaftn ( ) (An,,..~ = 0.0454).




















4.2.3.3 Esquemas de orientación de los copolhneros con grupos acetato residuales
I..as variables del proceso de deformación afectan a estos copolimeros en el mismo
sentido que a aquéllos totalmente hidrolizados, es decir, se observa un aumento de la
birrefringencia con la temperatura, con la velocidad de estirado y con la relación de estirado
final. Para el conocimiento del esquema de orientación experimental se procedió al cálculo
de la birrefringencia máxima mediante los dos métodos anteriormente referidos y los
resultados hallados se detallan en la Tabla 4.3.
Tabla 4.3






La buena concordancia de los valores de birrefringencia máximacalculados por ambos
procedimientos indica que estos copolímeros con un pequeño contenido de grupos acetato,
al igual que los totalmente hidrolizados, reproducen correctamente el esquema de orientación
pseudo-afln -como se observa en las Figs. 4.16 y 4.17-, circunstancia esperada dado que la
fracción molar de grupos residuales es muy pequeña, y por ello, estos copolímeros son
cristalinos (Capitulo 1). Los grupos acetato, como se deduce de la Tabla 4.3, disminuyen la
birrefringencia máxima.
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flg. 4.17 Ajuste de la función
pseudoaftn ( ) (An~ =
de orientación
0.0429).
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4.3 DICROÍSMO INFRARROJO
4.3.1 CONSIDERACIONES GENERALES
La absorción en la región IR del espectro (de 4000 a 400 cm-’) es función de la
energía interna de la molécula y produce una variación de los niveles de energía rotacional
y vibracional del estado fundamental de la molécula, provocando los movimientos
correspondientes de los átomos que la constituyen. La separación de los niveles vibracionales
es unas mil veces superior a la de los rotacionales, por lo que los modos rotacionales de
movimiento aportan información sobre la estructura fina de las bandas vibracionales en el
espectro infrarrojo de moléculas gaseosas, observadas con alta resolución, mientras que en
sólidos, líquidos y disoluciones, no siendo observable dicha estructura fina, afectan
únicamente a la forma de las bandas de energía vibracional; de manera que el espectro
observado en estos últimos casos, aun no siendo de vibración pura, puede considerarse un
espectro vibracional de la molécula.
La vibración de una molécula poliatómica implica el movimiento de sus átomos de
un modo complicado. Este movimiento puede descomponerse en vibraciones independientes
llamadas normales. En una vibración normal, los átomos vibran con la misma frecuencia y
en fase. El movimiento real de cada átomo es la resultante del que ejecuta en cada una de
las vibraciones o modos normales, siendo la energía de cada unade las frecuencias normales
independiente de las demás, por lo que la energía de la molécula es la suma de las energías
de cada una de ellas.
Los modos normales no son todos activos y, como sucede en moléculas diatómicas,
se ha de producir un cambio en el momento dipolar de la molécula durante la vibración
normal, de forma que haya una variación en la posición de los centros de carga positiva y
negativa resultante del movimiento atómico. Por ello, de los 3n - 6 modos vibracionales de
una molécula no lineal (siendo éstos: tensión, flexión, aleteo, balanceo y torsión), serán
activos aquéllos que presenten un momento de transición (vector referido al cambio
experimentado por el momento dipolar) paralelo, perpendicular o formando un ángulo a
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respecto al eje de simetría mayor de la molécula. Pero en el espectro observado no todas las
frecuencias de absorción son resultado de modos normales, sino que aparecen bandas de
sobretonos y de combinación debidas al efecto de los términos anarmónicos en la función de
potencial. De ahí que la interpretación del espectro resulte altamente compleja. Hallar una
solución teórica es complicado, porque la función de potencial general contiene más
constantes de fuerza independientes de las que se pueden determinar experimentalmente. El
número de constantes de fuerza puede reducirse haciendo suposiciones sobre la naturaleza
del campo de fuerza de la molécula.
4.3.2 APLICACIONES DE LA ESPECTROSCOPIA INFRARROJA A POLÍMEROS
La espectroscopia infrarroja en polimeros se emplea, aparte de para aplicaciones
típicas de caracterización de sustancias químicas, para estudiar los procesos de deformación
en función del esfuerzo, de la deformación, del tiempo o de la temperatura. Los efectos
espectrales provocados por dicha deformación han sido resumidos por Wool26. El espectro
infrarrojo muestra cambios de la frecuencia vibracional y variaciones de la intensidad como
resultado de la deformación macroscópica. El esfuerzo aplicado origina modificaciones
estructurales (orientación molecular, diferencias conformacionales, fractura de cadena) que
provocan cambios de la frecuencia vibracional y dan lugar a nuevas bandas. Sin embargo,
aunque los cambios espectroscópicos resultantes de la deformación se observan fácilmente,
la interpretación en términos de diferencias estructurales es controvertida. Algunos
investigadores han considerado la deformación de enlace como responsable de los cambios
en la frecuencia y en la intensidad26. Otros han tenido en cuenta los cambios de
conformación, inducidos por el esfuerzo, para interpretar los resultados2729. Finalmente, los
cambios de frecuencia se han explicado por una reducción de la constante de fuerza, como
resultado de rupturas de interacciones intermoleculares en el polímero deformado30. En
conclusión, es obvio que cada polímero manifestará diferentes características espectrales
dependiendo de su microestructura. El poli(tereftalato de etileno), por ejemplo, puede exhibir
todos los cambios estructurales mencionados previamente, con los consiguientes cambios
espectroscópicos27, y en él las asignaciones de las bandas se consideran satisfactorias,
haciendo más fácil la interpretación de los efectos del esfuerzo.
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En el caso del polietileno se producen radicales libres por escisión de la cadena
durante la deformación, y la espectroscopia FTIR se ha utilizado para seguir este proceso30.
El espectro de las muestras de polietileno estiradas uniaxialmente mostró un incremento en
los grupos finales vinilo y metilo a consecuencia de los radicales libres31, para relaciones de
estirado entre 5 y 20. Un estudio similar se realizó para poliestirenc92 y se estableció una
comparación entre los resultados de las degradaciones térmica y mecánica33
4.3.2.1 Dicrotsmo infrarrojo
La deformación mecánica produce orientación en las muestras de polimeros y la
radiación infrarroja polarizada puede emplearse para caracterizar esta orientación tanto por
la medida de relaciones dicroicas3435, como por sustracción espectral36, grado de inclinación
3637 38
(tilting) de muestras tridimensionales o espectroscopia de reflexión interna
La absorción de la radiación infrarroja por un polímero viene definida en términos
de la absorbancia, de acuerdo con la Ley de Lanibert-Beer:
A = 1og
10(I<,II) (4.16]
donde I~, e 1 son las intensidades incidente y transmitida de la frecuencia absorbente,
respectivamente. La absorbancia observada a la longitud de onda X es la suma de las
contribuciones de absorbancia de todas las unidades estructurales del polímero que contienen
grupos participantes en la absorción. La contribución de cada uno de éstos depende del
ángulo, jo, formado por su vector momento de transición, M (definido como 5p15r), y el
vector eléctrico, E, de la radiación polarizada, de manera que la absorbancia de un
determinado grupo en la cadena de polímero es proporcional al cuadrado del producto escalar
de su vector momento de transición y el vector eléctrico:
a « = (ME9cos’q> [4.17]
ór
donde M y E son los módulos de los vectores M y E, respectivamente. Así, la absorción
máxima tiene lugar cuando el vector eléctrico es paralelo al momento de transición del grupo
vibrante, pero no absorberá luz cuando su vector eléctrico sea perpendicular a dicho
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momento. La absorbancia global será, por tanto:
A a f(ME)2dn [4.18]
donde la integral hace referencia al sumatorio de todas las moléculas. Si los grupos atómicos
y sus momentos de transición asociados están orientados al azar en el polímero, la
absorbancia medida, A, es independiente de la dirección de polarización de la luz incidente;
en cambio, si están distribuidos anisótropamente, se observa que la absorbancia neta varía
con la dirección de E. A este fenómeno se le denomina dicroismo39’~ y el efecto de la
anisotropía sobre una determinada banda de absorción en el espectro infrarrojo de un
polímero viene caracterizado por el cociente de sus absorbancias, medidas con la radiación
polarizada paralela y perpendicular a una dirección dada. Si dicho cociente es menor que 1,
la banda se denomina perpendicular y si es mayor que 1 se denomina paralela.
Este cociente de absorbancias, denominado relación dicroica (como se definirá más
adelante), se obtiene, por consiguiente, a partir de medidas de absorbancia realizadas con el
vector eléctrico paralelo o perpendicular al eje de orientación, ya que cuando un polímero
es sometido a un proceso de deformación uniaxial, las cadenas polímeras se orientan
pnncipalmente en la dirección de estirado. Los enlaces paralelos a la cadena principal
quedarán en su mayor parte en esta dirección4’ y los enlaces laterales, tenderán a quedar
perpendiculares a ella. Si la radiación infrarroja incidente en la muestra se polariza y orienta
de forma que su vector eléctrico sea paralelo a la dirección de estirado, los enlaces paralelos
a la cadena orientada darán lugar a una fuerte absorción, mientras que los enlaces laterales,
no absorberán. Si, por el contrario, el vector eléctrico es perpendicular a la dirección de
estirado, los enlaces paralelos a la cadena orientada no absorberán, y los enlaces laterales,
que ahora quedan paralelos al vector eléctrico, lo harán fuertemente.
La determinación de las relaciones dicroicas es de importancia significativa para:
- la asignación completa de vibraciones a tipos de simetría específicos,
- la elucidación de la geometría molecular mediante la determinación de las
direcciones del momento de transición de grupos determinados en relación con otros
grupos o con el eje de la cadena molecular,
- la obtención de una relación cuantitativa entre los valores de la relación dicroica y
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de las funciones de orientación (características de la orientación promedio de las
unidades estructurales en el polímero).
En general, en polímeros semicristalinos se identifican bandas exclusivamente
cristalinas o amorfas y otras que son mezcla de las contribuciones de ambas, de forma que,
evaluando los efectos dicroicos de las bandas de absorción de la fase cristalina y de la fase
amorfa, se pueden caracterizar separadamente ambas regiones42. La zona cristalina presenta
un menor número de bandas (debido a su mayor simetría) pero más agudas, y las medidas
dicroicas pueden emplearse para estudiar la orientación de ciertos ej es cristalográficos de la
estructura en esta región. En cambio, en las regiones amorfas, tanto de polímeros
semicristalinos como de amorfos, los efectos dicroicos observados son, en términos
generales, de menor magnitud. Las bandas de absorción de esta fase pueden ensancharse por
superposición de picos amorfos provenientes de distintos isómeros rotacionales, de manera
que mediante medidas de las relaciones dicroicas se pueden asignar secuencias específicas
de conformaciones locales en la región amorfa~’43.
4.3.2.2 Funciones de orientación y dicroísmo
El parámetro que interpreta la anisotropía de la muestra en términos de la orientación





1 y k1 son los coeficientes principales de absorción de la especie al incidir la
radiación en direcciones paralela y perpendicular a la del eje de orientación, respectivamente.
La expresión general que define el coeficiente de absorción, k, para una dirección




donde jo~ es el ángulo entre el momento de transición y la dirección del vector eléctrico y P
es el módulo de un vector proporcional al momento de transición.
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it y R’ son iguales si no hay pérdidas por dispersión o reflexión.
CHAJN AXIS STRETCHU4ODI RE CTION CHAIN AXIS
a) b)
E
Fig. 4.18 a) Orientación axial perfecta; b) orientación axial parcial
En un sistema ideal, suponiendo una orientación perfecta de las cadenas polímeras en
la dirección de estirado (Fig. 4.18), si el vector eléctrico incidente es paralelo al eje de la
cadena del polímero y a la dirección de estirado, el ángulo jo entre la dirección del momento
de transición y la dirección del vector eléctrico se denomina a, de forma que la expresión
[4.20] se transforma en:
=NP2cos2cc [4.22]
donde N es el número de centros de absorción por unidad de volumen y a es el ángulo del
momento de transición para los centros que absorben a una frecuencia dada, it Con similares
argumentos para el vector eléctrico perpendicular se obtiene:
— 1 NP2 sen2 « [4.23]
2
De manera que, para un alineamiento perfecto de las moléculas paralelas al eje de la
fibra, la relación dicroica en función del momento de transición viene dado por:
siendo R
6 la relación dicroica para un polímero orientado idealmente. De la expresión [4.24]
resulta que para un ángulo cx = 540 44’ no hay dicroísmo (R = 1). Para ángulos menores
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- __ = 2cot¾z [4.24]
de 540 44’ hay dicroísmo paralelo (R > 1) y para ángulos mayores, dicroísmo perpendicular
(R < 1). Así, se puede calcular la dirección del momento de transición mediante medidas
de relaciones dicroicas de absorbancias apropiadas.
Si todas las macromoléculas están orientadas al azar, las expresiones [4.22] y [4.23]





Pero, en realidad, las cadenas macromoleculares sólo están parcialmente orientadas
(Fig. 4.18), de forma queun polímero orientado puede considerarse como compuesto por una
fracción, f, denominado factor de orientación, de cadenas perfectamente orientadas y una
fracción, (1 - O~ de cadenas totalmente al azar«. En función de este factor y teniendo en
cuenta [4.25], las expresiones [4.22] y [4.23] adoptan la forma
1k
1= NP
2[fcos2 « +—(I-fl] [4.26]
3
t
1 =NP2[!fsen2 «+i(1-J)] [4.27]
2 3
La relación dicroica en este caso viene dada por
= 3+(&+1)(1+2J) [4.28]
ecuación que también se puede expresar en función del ángulo a en la forma
45:
- 6fcos2« +2(1 -J) [4.291
3fsen2« +2(1 —h
Si se conoce a puede obtenerse, el factor de orientación a partir de la relación
dicroica observada R, reagrupando en [4.28]
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(it— l)(R0 +2) ¡ [4.30]
(R+2)(&-1)
en donde R0 se determina según [4.24].
Para una muestra concreta estirada uniaxialmente f es una constante, pero su valor
es desconocido. De manera que, a partir de las relaciones dicroicas medidas
experimentalmente para cada frecuencia de absorción, podrían determinarse R0 y, como
consecuencia, a, si f no fuese una incógnita; a su vez los valores de a así obtenidos pueden
ser comparados con los valores calculados por los modelos moleculares teóricos propuestos.
La ecuación [4.30] puede ser resuelta sin necesidad de aproximaciones o suposiciones
descritas en las publicaciones clásicas sobre dicroísmo infrarrojo46’47. En la Fig. 4.18, se
observa que, debido a la orientación imperfecta de las cadenas, todas ellas están desplazadas
un ángulo promedio, 6, de la dirección de estirado. Un análisis exhaustivo del problema48
condujo a la conclusión que el factor de orientación, dado por la ecuación [4.30], es igual
a la función de orientación de Hermans” cuando ésta se evalúa en términos de la orientación
promedio de las moléculas del polímero:
3~2O — í (it - 1)(R
0 + 2) [4.33]
2 (R+2)(1%-l)
De ahí que la función de orientación pueda calcularse independientemente a partir de otro
tipo de medidas, como se detallé en la Tabla 4.1 (anisotropía óptica, difracción de rayos X,
fluorescencia polarizada, espectroscopia Raman) y consecuentemente sea posible una
evaluación experimental de 1% y por lo tanto de los ángulos del momento de transición
49.
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4.3.3 METODOLOGIA EXPERIMENTAL
El análisis de la orientación mediante dicroísmo infrarrojo se ha realizado en los
distintos copolimeros tras ser estirados en el dinamómetro Instron descrito en el Capitulo 2
de la presente Memoria, siendo las dimensiones de las probetas de 1 cm de anchura, 1.6cm
de longitud y una distancia inicial entre marcas de 4 mm. El proceso de deformación se llevó
a cabo a 800C y a las velocidades de estirado de 10 y 0.5 cm niiff’, para ambos tratamientos
térmicos, excepto en el caso de VAE-l, para el que únicamente se estudiaron las muestras
Q. El PVAL no se analizó debido a las dificultades encontradas para moldear películas
homogéneas de tamaño suficientemente grande, así como para su posterior proceso de
deformación.
Los espectros infrarrojos se registraron en las mismas condiciones que las detalladas
en el Capítulo 1. Para determinar el grado de orientación de las muestras los espectros se
registraron utilizando un polarizador SPECAC el cual se colocó a 45 y ~45O(dirección
paralela y perpendicular respectivamente) para evitar los efectos de polarización del
monocromador42. Los espectros se obtienen registrando el fondo con el polarizador dispuesto
con el mismo ángulo con el que se vaya a medir la muestra.
ORIENTACIÓN: DICROÍSMO INFRARROJO 219
4.3.4 RESULTADOS Y DISCUSIÓN
4.3.4.1 Dicroísmo y relaciones dicroicas
En el apanado 4.2.3.1 ha quedado patente que la orientación global, analizada
mediante anisotropía óptica, depende de las condiciones de estirado -velocidad, temperatura
y relación de estirado final- de la historia térmica y de la composición de los copolímeros.
El estudio dicroico pretende analizar si estas variables influyen o no en las bandas de
absorción infrarrojas medidas paralela y perpendicularmente a la dirección de estirado, y
consecuentemente en las relaciones dicroicas, además de calcular el ángulo, a, formado entre
el momento de transición de algunas vibraciones con el eje de la cadena, con la ayuda de
medidas de birrefringencia en las mismas muestras. Para tales propósitos se han elegido seis
bandas de absorción de los distintos copolimeros en la región espectral de 1400 a 400 cm~1,
1400 1200 1000 800 600 400
Número de ondas (cm~1)
flg. 4.19 Bandas de absorción en la región espectral de 14(X) a 400 cní> cuando el vector eléctrico
de la radiación polarizada es: (a) paralelo, (A’) perpendicular a la dirección de estirado para el
copolúnero VAE-1-Q deformado a = 10 cm mm’ hasta una relación de 4.50.
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1400 1250
flg. 4.20 Variación de las bandas de absorción con la relación de estirado, medidas en la dirección
paralela respecto la dirécción de estirado: (a) X = 1.50, (1’) X = 2.00, (c) X = 3.00, Cd) X = 4.00,
(e) X = 5.00.
como muestra la Fig. 4.19. En ella se observa la variación de las bandas de absorción cuando
el polarizador se coloca paralela o perpendicularmente a la dirección de estirado, de manera
que algunas bandas envolventes se resuelven en sus distintas componentes y se advierte la
modificación de la absorbancia en una u otra dirección.
En esta región del espectro las bandas perpendiculares predominan, manifestando
únicamente dicroísmo paralelo las bandas a números de ondas menores. La orientación de
las cadenas macromoleculares además de evidenciarse en el diferente espectro en las dos
direcciones señaladas (Fig. 4.19), se revela para una misma dirección en la variación de las
bandas, unas veces de la intensidad relativa y otras de la forma, con la relación de estirado
final. La primera cirqunstancia se muestra en la Fig. 4.20, en donde las bandas de 1370 y
1328 cm~1 experimentan una modificación en la intensidad relativa con el aumento de la
1350 1300
Número de ondas (cm’)
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relación de estirado; en los primeros estadios de deformación (X = 1.50 y X = 2.00) la
banda a 1328 cm’ es ligeramente más intensa que la de 1370 cm’, mientras que a partir de
X = 3.00 la situación se invierte, como consecuencia del mayor alineamiento de la cadena
en la dirección de estirado. Por su parte, la variación de forma se pone de manifiesto en la
banda de 1140 cm1, atribuida a la fase cristalina, de manera que a medida que aumenta la
relación de estirado en la dirección paralela esta banda tiende a desaparecer. La Tabla 4.4
detalla las asignaciones y las características específicas de las bandas estudiadas.
Tabla 4.4
Asignación de las bandas infrarrojas elegidas para el análisis dicroico50
Número de ondas (cm~1) Asignación
1370 CHb
1328 OHb+CHIV





~, flexión; aleteo; balanceo
La Fig. 4.21 muestra el efecto de la relación de estirado sobre la relación dicroica,
para el copolimero VAE-2-Q estirado a 10 cm min~. Con el fin de evitar confusiones
producidas por la superposición de puntos correspondientes a muestras con diferentes
condiciones de preparación y estirado, en las restantes figuras comparativas se omiten los
resultados experimentales y únicamente se exponen las curvas ajustadas a partir de dichos
resultados.
En la Fig. 4.21 se aprecia que la relación dicroicavaría hasta una relación de estirado
de aproximadamente 3.5, a partir de la cual permanece prácticamente constante, siendo ésta
una característica general para todos los copolímeros VAE, independientemente de las
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condiciones de estirado, la historia térmica y la fracción molar de alcohol vinílico. También
se evidencia que el mayor dicroísmo perpendicular lo presenta la banda asignada a la fase

































flg. 4.21 Variación de la relación dicroica de las distintas bandas de absorción
estirado, para el copolt’mero VAE-2-Q estirado a 10 cm min4.
con la relación de
El efecto de la velocidad de estirado para las muestras VAE-3-Q y VAE-3-S se refleja
en la Fig. 4.22. De ella se deduce, en términos generales, la tendencia hacia valores de más
elevado dicroísmo paralelo para la velocidad mayor, característica ya descrita con
anterioridad para otros sistemas pollmeros52, como consecuencia de la mayor orientación
conseguida con la velocidad más elevada.
En la Fig. 4.23 se visusiliza la influencia de la historia térmica sobre las relaciones
dicroicas para el copolímero VAE-2. En ella se observa que la relación dicroica final
alcanzada es ligeramente superior para las muestras con tratamiento térmico S, debido a su
mayor cristalinidad.




















flg. 4.22 Efecto de la- velocidad de estirado
copoli’mero VAE-3: a) con tratamiento térmico
2 3 4 5 6
A.
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flg. 4.23 Efecto del tratamiento térmico sobre la variación de la relación dicroica: a) para el
copolímero VAE-2 estirado a 10 cm muí1; A’) para el copolímero VAE-2 estirado a 0.5 cm miii’.
2 3 4 5 6
A.
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La Fig. 4.24 muestra la variación de las relaciones dicroicas con la composición de
los copolimeros. No se aprecian diferencias acusadas, resultado esperado pues todos los
espectros son muy semejantes, aparte de ser análogos al del polialcohol vinílico. Estas
analogías espectrales también se han encontrado mediante espectroscopia Raman53. Las
mayores variaciones se encuentran en las bandas paralelas, las cuales son similares para
VAE-1 y VAE-2, mientras que el copolímero VAE-3 muestra un mayor dicroísmo y un
aumento más sostenido en tales bandas. Ambas (610 y 480 cm~’) están asignadas (ver Tabla
4.4) a los gmpos -OH, de manera que parece indicamos que los modos vibracionales que las
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flg. 4.24 Efecto de la composición sobre la variación de las relaciones dicroicas de las djferemes
bandas de absorción (detalladas en la Fig. 4.21).
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4.3.4.2 Relaciones entre dicroísmo y birrefringencia
Las similitudes halladas en las relaciones dicroicas para los tres copolímeros
concuerdan perfectamente con las encontradas en los valores de birrefringencia máxima, de
manera que se pone de manifiesto que la composición no es un factor determinante en el
proceso de orientación de las cadenas macromoleculares en el intervalo analizado.
La ecuación [4.33]pone de manifiesto la posibilidad de calcular el ángulo a formado
entre el momento de transición de una vibración y el eje de la cadena, conociendo la función
de orientación mediante cualquier otra técnica. Cómo se conocen los valores de dicha función
de orientación para los distintos copolímeros calculados por medidas de birrefringencia
(apanado 4.2.3 de esta Memoria), se emplearon dichos valares para la determinación de los
ángulos a en las vibraciones a 850 y 610 cnv’ de todos los copolimeros. La Fig. 4.25
muestra que se obtienen representaciones lineales (el índice de correlación es superior a
0.991) cuya pendiente permite el conocimiento de R0 Qa relación dicroica si existiese una
perfecta concordancia entre el eje de la cadena y la dirección de estirado) y, a partir de este
valor el cálculo de a es inmediato a partir de la expresión [4.24]. Los valores encontrados
se recogen en la Tabla 4.5.
Los resultados de la Tabla 4.5 muestran que los ángulos a formados por los
momentos de transición y el eje de la cadena de los copolímeros permanecen prácticamente
inalterados con la composición de los copolímeros, circunstancia por otra parte esperada ya
que las diferencias en el comportamiento dicroico eran mínimas entre los distintos
copolímeros. Además, cadacopolímero presenta unos ángulos algo mayores para la velocidad
de estirado más alta, y para un mismo copolímero estirado a una misma velocidad el valor
mayor corresponde al tratamiento S. Del análisis de los valores obtenidos para los ángulos
a de la banda de 480 cm~
1 se obtienen idénticos resultados cualitativos, con la diferencia que
esta banda muestra un dicroísmo paralelo y el ángulo entre momento de transición y el eje
de la cadena disminuye con la mayor velocidad de estirado, con el tratamiento térmico 8 y
con el menor contenido de alcohol vinílico.






















flg. 4.25 Cálculo del ángulofonnado entre el momento de transición y el eje de la cadenapara: a)
la banda de absorción a 850 cm~’ del copol(mero VAE-2-Q estirado a 10 cm miii’; b) la banda de
















Valores del ángulo a de las bandas a 850 y 610 cm’ para los diferentes copolímeros,
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4.4 ANISOTROPÍA MECÁNICA
4.4.1 INTRODUCCIóN
El estudio de las propiedades mecánicas de potímeros orientados ha derivado en los
últimos años hacia el análisis y desarrollo de estructuras altamente orientadas, con una
rigidez próxima a la esperada en estructuras perfectamente alineadas. Así, polimeros con
grandes aplicaciones industriales, tales como las poliamidas aromáticas de cadena rígida y
el polietileno de cadena flexible, alcanzan valores del módulo de Young del orden de los
encontrados en el vidrio y el aluminio, los cuales están cercanos al valor del módulo del
cristal en la dirección del eje de la cadena.
Este desarrollo ha puesto de manifiesto tres hechos en la interpretación de la
anisotropía mecánica en polímeros:
1.- La relevancia de la determinación de los módulos del cristal, tanto para la
comprensión de la rigidez mecánica como para el control de los procesos de
producción de polímeros orientados de alto módulo
2.- La necesidad de correlacionar la anisotropía mecánica de estos polimeros con su
estructura
3.- La necesidad de revisión de los modelos ya existentes para aplicarlos al
comportamiento mecánico de polímeros orientados en menor grado
Un polímero orientado es un material viscoelástico anisótropo y, en general, los
esfuerzos aplicados no presentan relaciones lineales con las deformaciones. Solamente si se
restringe la discusión a deformaciones pequeñas se puede utilizar la ley generalizada de
Hooke para sólidos elásticos, donde las deformaciones se relacionan con los esfuerzos o~





donde 5ijW y CUH son las constantes de capacitancia y rigidez, respectivamente. e~Jya~se
pueden expresar como un tensor de segundo orden y S~¡ y CUH como uno de cuarto orden.
Para materiales viscoelásticos lineales, las constantes de capacitancia y de rigidez son
dependientes del tiempo y definen capacitancias de fluencia y módulos de relajación de
esfuerzos.
En polímeros orientados se consideran dos tipos de sistemas: láminas y fibras. Las
láminas orientados presentan la denominada simetría ortorrómbica, es decir, muestran tres
planos de simetría perpendiculares entre sí. En estos sistemas, el comportamiento elástico
queda definido mediante nueve constantes elásticas independientes, y se elige como dirección
inicial de estirado o de hilado, el eje z de un sistema de coordenadas cartesianas
rectangulares; el eje x está situado en el plano de la lámina y el eje y es normal al plano de
éste (Fig. 4.26). Por otra parte, las fibras o las láminas con simetría de fibra muestran
isotropía en un plano perpendicular a la dirección de estirado (Fig. 4.26), de forma que el
número de constantes independientes se reduce a cinco. La dirección z se elige como el eje




flg. 4.26 Elección de los ejes para: a) una lámina con simetria orwrrómbica; b) simetría de fibra.
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4.4.2 INTERPRETACIóN DE LA ANISOTROPÍA MECÁNICA: CONSIDERACIONES
GENERALES
La anisotropía mecánica viene determinada fundamentalmente por tres factores:
1.- la estructura de la cadena molecular, y si el polímero cristaliza, la estructura del
cristal
2.- la orientación molecular, y en polimeros semicristalinos, la morfología
3.- los procesos de relajación tanto en las regiones cristalinas como en las amorfas.
4.4.2.1 Estructura de la cadena y estructura del cristal
Los polímeros sintéticos lineales son moléculas de cadena larga las cuales, a veces,
toman la forma de una cadena lineal totalmente extendida o de una hélice. En ambos casos,
existe una gran diferencia entre las fuerzas implicadas al deformar la estructura paralelamente
al eje de la cadena o de la hélice y al deformarla perpendicularmente a dicho eje.
En polímeros semicristailinos las constantes elásticas del cristal pueden determinarse
por rayos X mediante medidas de la deformación de la red bajo lá carga aplicada54’55. En
ellas, el esfuerzo aplicado al cristal es la relación entre la carga externa aplicada y la sección
transversal de la muestra, es decir, a lo largo de ésta el esfuerzo es homogéneo y por
consiguiente el esfuerzo en la región cristalina es el mismo que el soportado por la muestra
en su totalidad. Los valores así obtenidos para los módulos del cristal en la dirección paralela
a la de orientación de las cadenas dependen en gran medida de la estructura de éstas. Así
están comprendidos entre 100 y 250 GPa si la cadena está totalmente extendida o próxima
a la extensión total, puesto que la deformación implica principalmente los modos de flexión
y tensión de los enlaces covalentes; por el contrario, si la cadena macromolecular se dispone
en hélice los valores del módulo son mucho menores, ya que la rotación interna alrededor
de los enlaces llega a ser el modo más importante de deformación. Sin embargo, estudios
posteriores56’57 mostraron que la suposición de esfuerzo homogéneo no es válida en polímeros
orientados con relaciones de estirado elevadas (X > 10), ya que entonces el parámetro a
considerar es el grado de continuidad del cristal57.
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La información sobre el valor de los módulos en la dirección perpendicular al eje de
la cadena es mucho más limitada. Los valores hailados son considerablemente menores que
los correspondientes a la dirección paralela, pues en ésta la deformación fundamental sucede
en los enlaces covalentes, mientras que los módulos en la dirección perpendicular se
relacionan con fuerzas más débiles entre las cadenas, de tipo van der Waals o de dispersión.
La Fig. 4.27 pone de relieve la importancia que tiene la naturaleza de las fuerzas
intermoleculares en los procesos de deformación, mostrando la correlación entre los módulos
transversales y la densidad de energía cohesiva del material58. Los valores mayores
corresponden al poli(alcohol vinílico) (PVAL), un polímero polar, dado que en él las fuerzas









flg. 4.27Módulo elásticoperpendicular a la dirección del eje de la cadena enfunción de la densidad
de energía cohesiw/8.
El estudio de los módulos elásticos transversales de los copolimeros de alcohol
vinflico y etileno proporciona información sobre la estructura del cristal y las fuerzas de
cohesión intermoleculares~, siendo la composición de los copolímeros un factor determinante
de ambas. La estructura desarrollada por el cristal va a condicionar los valores de los
módulos transversales y el análisis de éstos pone de manifiesto que si el porcentaje de alcohol
vinffico no es muy elevado (hasta aproximadamente un 25%) las fuerzas de cohesión
intermoleculares se debilitan al aumentar el contenido de alcohol vinílico, debido a un mayor
impedimento estérico y a la presencia de enlaces de hidrógeno defectuosos. Si el contenido
loo
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de alcohol vinflico se eleva por encima del 25% se formarán enlaces de hidrógeno entre las
cadenas y como consecuencia se observa un incremento de las fuerzas de cohesión y el
consiguiente aumento de los valores de los módulos (Fig. 4.28), los cuales se aproximarán
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flg. 4.28 Variación del módulo elástico transversal con la composición del copol(mer$.
El módulo transversal va a depender de la dirección del enlace de hidrógeno en la fase
cristalina y del empaquetamiento molecular en el plano basal. En los primeros años de
estudio de estos copolimeros se propusieron para ellos dos modelos estructurales. El de
Bunn59 suponía la dirección del enlace del hidrógeno casi paralela al eje c, y el de Sakurada54
consideraba aquélla casi paralela al eje a. Por tanto, según el primer modelo el módulo
transversal en la dirección del eje c sería mayor que en la del eje a, y viceversa para el
segundo modelo. Los resultados experimentales posteriores58 apuntan a que el enlace de
hidrógeno se forma principalmente en la dirección del eje a.
Aparte de la difracción de rayos XW, se pueden emplear otros métodos para la
determinación de los módulos elásticos del cristal, tales como espectroscopia Raman56,
dispersión inelástica de neutrones y cálculos teóricos6145.
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4.4.2.2 Orientación y morfología
En la mayoría de los sistemas polímeros orientados el grado de anisotropía mecánica
es menor del esperado, es decir, no se alcanzan los valores de los módulos teóricos en la
dirección del eje de la cadena. En polímeros amorfos, el grado de anisotropía mecánica se
correlaciona muy bien con la orientación molecular; en este sentido, la proporción de cadenas
moleculares totalmente extendidas y alineadas a lo largo de la dirección de estirado juega un
papel importante en la rigidez y esta proporción aumenta sistemáticamente con la orientación
molecular global. En cualquier caso, el alto grado de desorden en la fase amorfa hace que
no se alcance grados elevados de alineación.
Por otra parte, los polimeros semicristalinos se pueden considerar como materiales
compuestos con regiones alternantes cristalinas y amorfas. Si bien las primeras pueden
alcanzar elevadas alineaciones mediante los procesos de fabricación, no sucede así en las
segundas, las cuáles, como se ha comentado, están menos orientadas. Incluso si la
orientación global de los segmentos de la cadena, determinada por ejemplo por dicroísmo
infrarrojo o birrefringencia, es bastante elevada aparentemente, habrá bastantes tramos de las
cadenas no alineados paralelamente a la dirección de estirado. El incremento de la rigidez
será crítico en estos casos, debido a que existe una gran diferencia entre los esfuerzos
involucrados en la flexión y tensión de los enlaces y en los otros modos de deformación.
Peterlin~ tuvo en cuenta este hecho y supuso que el módulo de Young de una fibra orientada
está determinado esencialmente por la proporción de moléculas conectivas tensas, las cuales
producen enlaces entre los bloques cristalinos en la dirección de la fibra. Otros autores67’68
proponen la existencia de puentes intercristalinos (grupos pequeños de cadenas cristalinas)
que unen los diferentes bloques cristalinos y proporcionan una continuidad en el cristal, de
modo que se obtienen valores del módulo del cristal más acordes con los esperados.
4.4.2.3 Procesos de relajación
Los procesos de relajación se asocian con movimientos locales en la cadena principal
o movimientos de grupos laterales, y para polímeros semicristalinos pueden suceder tanto en
la fáse amorfa como en la cristalina, como se describió en el CapItulo 3. Desde el punto de
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vista de la anisotropía mecánica significa que los procesos de relajación pueden reflejar tanto
la orientación de las moléculas, es decir la orientación del eje de la cadena, como la
estructura morfológica de un polímero cristalino.
4.4.3 INTERPRETACIóN DE LA ANISOTROPÍA MECÁNICA: MODELOS
CUANTITATIVOS
Los esquemas que tratan de explicar el comportamiento mecánico de los polimeros
se ajustan a dos grandes categorías, según pongan el énfasis de la explicación en la
orientación molecular o en el carácter bifásico de los polímeros semicristalinos (Tabla 4.6).
4.4.3.1 Modelo de agregados
El modelo de agregados’9 considera al polímero como un agregado de unidades
anisótropas, las cuales tienden a alinearse cuando el polímero se estira o hila. Los cálculos
de las constantes elásticas del agregado pueden realizarse a partir de dos suposiciones
diferentes, considerando el esfuerzo homogéneo (promedio Reus) o la deformación
homogénea (promedio Voigt). Este modelo es de fase única, por lo que se aplica
fundamentalmente a polímeros amorfos, aunquetambién ha sido empleado satisfactoriamente
para el poli(tereftalato de etileno)69 y para el polietileno de baja densidad (LDPE)19’70.
Además (como se expone en la Tabla 4.6) también ha proporcionado buenos resultados en
las fibras de carbono7’ y de poliamidas aromáticas72.
Una versión simplificada del modelo de agregados proporciona una base aproximada
para el uso de los módulos sónicos22’73’74 como medida de la orientación molecular de fibras,
similar a la birrefringencia. Su tratamiento fue extendido a un modelo de dos fases42, el cual
supone que las capacitancias de las fases cristalina y amorfa son aditivas en la dirección de
estirado.
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Tabla 4.6
Modelos de comportamiento mecánico de polímeros orientados y sus aplicaciones
Modelo Aplicaciones principales
Agregado de fase única’9 Polímeros amorfos; poli(tereftalato de etileno) de
baja cristalinidad y polietileno de baja densidad
estirados; poliamidas aromáticas y de fibra de
carbono
Módulo sónico de fase única73
Módulo sónico de dos fases42
Todos los polímeros orientados
Fibras de polipropileno
SÓLIDO COMPUESTO





Sólido compuesto de fibra cortaW
Todos los polifmeros estirados
Láminas orientadas de polietileno; polipropileno
templado; poli(tereftalato de etileno);
poli(fluoruro de vinilideno)
Polietileno de alto módulo
Polietileno de alto módulo
4.4.3.2 Modelos de sólido compuesto
El modelo serie-paralelo de Takayanagi” asume una naturaleza bifásica para los
ORIENTACIÓN MOLECULAR
polimeros semicristalinos y considera los módulos en tracción paralelo y perpendicular a la
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dirección de estirado, en polimeros altamente orientados. Esta suposición es acorde con el
modelo de moléculas conectivas agregadas de Peterlin76, el cual propone que las
microfibrillas están formadas por bloques cristalinos alternados con material desordenado.
Las fases cristalina y amorfa se pueden disponer tanto en serie (aditividad de capacitancias),
en dirección paralela a la de estirado, como en paralelo (aditividad de módulos), en dirección
perpendicular a la de estirado (Fig. 4.29). La fase cristalina se considera totalmente orientada
y se tiene en cuenta el efecto de las moléculas conectivas tensas o de los puentes cristalinos,





flg. 4.29 Modelos de Takayanagi: (a) paralelo, <2’) serie
Este modelo se ve limitado por no considerar la deformación de cizalla, no teniendo
en cuenta por ello la orientación de las laminillas. Dicha orientación laminar fue supuesta por
Ward y co12779, que demostraron que la cizalla interlaminar es un mecanismo de
deformación clave para lograr una comprensión satisfactoria de la anisotropía mecánica.
Se han propuesto otros modelos bajo esta misma suposición de material compuesto
para PE de alto módulo, como el de puentes cristalinos agregados68 y el de fibra corta80. Este
último considera al PE formado por cristales en forma de aguja dispersos en una matriz de
baja rigidez que está formada por la fase no cristalina orientada y algo de material cristalino.
4.4.4 ESTUDIO EXPERIMENTAL DE LA ANISOTROPÍA MECÁNICA
La orientación en polímeros se manifiesta mediante un comportamiento anisótropo de
éstos, de modo que las propiedades mecánicas y las relajaciones mecanodinámicas, entre
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otras, dependen de la dirección del esfuerzo aplicado. La literatura aporta numerosos estudios
de anisotropía mecánica para diferentes sistemas polimeros, de los cuales se destacan los
resultados hallados para el LDPE, que es uno de los componentes de los copolimeros objeto
del presente estudio.
La anisotropía mecánica del LDPE75’78”1’82 muestra unas características diferentes de
las habituales en otros poilmeros, tales como polipropileno’5’83, poli(tereftalato de
etileno)84’85, acrilatos con fase de cristal liquido86, etc. Así, el LUPE estirado en frío tiene
una relajación viscoelástica (relajación fi) en tomo a los 00C, la cual presenta una anisotropía
anómala, con un valor de tan 8 máximo para la muestra cortada en diagonal respecto a la
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flg. 4.30 Dependencia de tan 6 con la temperaturapara láminas de LOPE estirado enfr(o, medidas
en tres direcciones78.
Este comportamiento anisótropo es típico de una relajación que involucra
cizallamiento en un plano paralelo a la dirección de estirado. Si a estas muestras estiradas
en frío se las somete a un proceso de templado o se toman láminas de orientaciones
especificas78 se observa que la anisotropía atípica la presenta ahora la relajación a, en tomo
a los 700C, hecho que sugiere que la orientación del eje e de las regiones cristalinas es un
factor significativo (Fig. 4.31). A esta relajación se la denomina “relajación de cizalla- c”,
pues implica, como se ha indicado anteriormente, cizalla en la dirección del eje c en planos
que lo contienen. Las láminas de LUPE templadas y con una orientación concreta (Fig. 4.31)
muestran una segunda relajación en torno a los 0W -relajación fi del LDPE- con una
anisotropía diferente a la anteriormente comentada y semejante a la que presenta el
polietileno de alta densidad (HIUPE) (Fig. 4.32) (es decir, tan 8 es mayor en la dirección
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flg. 4.31 Dependencia con la temperatura de tan 6 medida en tres direcciones, para láminas de
LOPE: (a) templado (A’) con orientación específica78.
paralela a la de estirado). Para interpretar este comportamiento se propuso un mecanismo de
cizalla interlaminaP, basado en la deformación de cizalla de las regiones desordenadas
situadas entre los planos laminares, las cuales se disponen formando un ángulo de
aproximadamente 450 con la dirección de estirado88. La aplicación del esfuerzo en la
dirección inicial de estirado provoca un esfuerzo de cizalla paralelo a los planos laminares,
y las diferencias en las magnitudes en los máximos de relajación se deberán a las
desviaciones de los planos laminares respecto del ángulo de 450• Estos resultados son
coherentes con la relajación a del HDPE89 y conducen a la conclusión de que esta relajación
es similar mecánicamente a la fi del LDPE; lo cual no implica que ambas estén asociadas con
procesos moleculares idénticos, pues la relajación a del HDPE requiere movilidad de las
superficies plegadas9<>, mientras que la relajación fi del LDPE es debida al contenido
interfacial9t.
Lo hasta aquí expuesto pone de manifiesto la dificultad de asignar relajaciones
mecánicas a mecanismos específicos basados en un comportamiento análogo de diferentes
polímeros. Los semicristalinos estirados en frío se caracterizan generalmente por fracciones
orientadas desordenadas atravesadas por moléculas conectivas intercristalinas tensas. De
modo que el mecanismo de orientación es el factor de mayor relevancia en la determinación
de las propiedades para pequeñas deformaciones, aunque no por ello se ha de descartar la


















flg. 4.32 Dependencia de tan 5 con la temperatura, para láminas de HDPE estirado en frío y
templado posterionneine medidas, en djferentes direcciones82.
Por otra parte, el templado y el estirado en caliente tienen el efecto de relajar el
material intercristalino y, en muchos casos, de producir una estructura laminar. Cuando esto
sucede, las propiedades mecánicas se ven influenciadas por la geometría laminar y, por tanto,
para una explicación completa se ha de tener un conocimiento detallado de dicha estructura
laminar.
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4.4.5 METODOLOGÍA EXPERIMENTAL
El método habitual de estudio de la anisotropía mediante análisis mecanodinámico es
la determinación del módulo complejo (módulos de almacenamiento y de pérdida) y del
amortiguamiento en las direcciones paralela, diagonal y normal a la dirección de estirado,
denominándose los valores obtenidos con los subíndices 0, 45 y 90, respectivamente. Los
valores obtenidos en estas tres direcciones son suficiente para el estudio de la anisotropía,
como se demostró~ al utilizar muestras cortadas en varias direcciones intermedias entre O
y 900. Con objeto de desarrollar un estudio comparativo de los resultados, deben evitarse las
diferencias en los factores de forma, tomando las probetas para el análisis de las diferentes
direcciones de una misma película estirada y con la misma longitud entre las mordazas, y
trabajando con ellas en los intervalos de frecuencia y temperatura descritos en el Capitulo 3
de la presente Memoria. Para verificar el primer requisito expuesto, la probeta después del
proceso de deformación ha de poseer una anchura suficiente como para obtener de ella las
muestras en las tres direcciones de medida, de ahí que la anchura inicial de la probeta fuera
de 3.7 cm. En todos los ensayos las muestras se colocaron a una distancia inicial entre las
mordazas de 3.5 cm y la relación de estirado alcanzada fue de 4.
Se procedió únicamente al estudio de los diferentes copolímeros con tratamiento
térmico Q, debido a las numerosas dificultades halladas en las medidas de las muestras
cortadas en las direcciones normal y diagonal. PVAL-Q no pudo estudiarse por la
imposibilidad de conseguir una película suficientemente grande y homogénea como para
cortar de ella probetas de dimensiones adecuadas. El estirado se realizó a 80W, pues a esta
temperatura la deformación uniaxial de todos los copolimeros se desarrolla fácilmente, y las
velocidades de estirado empleadas fueron las mismas que para el estudio de las propiedades
mecánicas, es decir, 10 y 0.5 cm min~~.
242 ORIENTACIÓN: ANISOTROPÍA MECANICA
4.4.6 RESULTADOS Y DISCUSIÓN
4.4.6.1 Caracterfsticas especificas de las relajaciones viscoelésticas de los copolimeros
VAE totalmente hidrolizados y del LDPE, estudiadas en diferentes direcciones
4.4.6.1.1 Dirección paralela a la de estirado
Se distinguen claramente tres relajaciones, a’, a y fi en orden decreciente de
temperatura, en los copolímeros cuando el análisis viscoelástico se realiza en la dirección
paralela a la de estirado, como ya se comentó en el apanado 3.3.5, pero ciertas condiciones
especificas en la preparación de las muestras introducen algunas variaciones en el
comportamiento mecanodinániico de los copolímeros. Las particularidades aludidas hacen
referencia a:
- la relación de estirado, que en todos los casos analizados es de 4 mientras que en
las muestras estudiadas en el Capitulo 3, estiradas a de 80W, la relación de estirado
era superior, del orden de 6.
- el tiempo de acondicionamiento a la temperatura de 80W (superior a la de
transición vitrea de los diferentes sistemas), que es superior al de las probetas
convencionales debido a las grandes dimensiones de las probetas utilizadas para estas
medidas.
Ambas circunstancias provocan algunas variaciones, las cuales pueden observarse en las Figs.
4.33-4.38 y en los valores de la Tabla 4.7, y se detallan a continuación.
Los módulos de almacenamiento en los copolimeros son elevados, en torno a los 15
GPa en la zona de baja temperatura, pero inferiores a los encontrados para las muestras con
tratamiento térmico Q estirados a 80W (Tabla 3.12); este hecho es consecuencia de la menor
relación de estirado actual y del mayor tiempo de templado al acondicionar las probetas.
La relajación a’ presenta una intensidad mayor que la exhibida en las muestras
estiradas a 80W (comparar Tablas 3.11 y 4.7), siendo el origen del aumento de intensidad
el mejor templado de las muestras; su localización también se altera, desplazándose el
máximo a temperaturas inferiores dado que la relación de estirado es menor y por ello
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también la orientación de la fase cristalina.
La relajación a se desplaza a temperaturas ligeramente superiores (comparación
entre las Tablas 3.11 y 4.7) a consecuencia del templado. La Ta disminuye a medida que el
contenido de alcohol vinflico en el copolimero es menor, tal y como sucedía con anterioridad.
La intensidad es análoga a la manifestada por los copolímeros estirados a 800C y, como en
este caso, VAE-3-Q presenta la intensidad mínima.
La relajación fi tiene lugar a temperaturas ligeramente superiores por efecto del
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o VAE-1-Q.O5-PARALELO
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T(0C)
flg. 4.33 Variación de E’, tan 6 y E” con la temperatura, a 3 Hz, para VAE-1-Q estirado a 80W

































-150 -100 100 150
T(0C)
flg. 4.34 Variación de E’, tan 6 y E” con la temperatura, a 3 Hz, para VAE-I-Q estirado a 800C
y 10 cm mili’, analizado en las direcciones paralela, nonnal y diagonal respecto a la dirección de
deformación uniaxial.
-50 0 50
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4.4.6.1.2 Dirección perpendicular a la de estirado
Las medidas en la dirección normal a la de estirado se dificultan para valores altos
de la fracción molar de alcohol vinflico; así, para VAE-3-Q el estudio pudo llevarse a cabo
desde -1400C pero para los otros dos copolírneros sólo desde -60W o incluso desde 00C
para VAE-l-Q estirado a 0.5 cm min~1. La fragilidad aludida en esta dirección de medida se
presenta acompaliada de valores bajos de los módulos de almacenamiento, en comparación
con los hallados para los mismos copolímeros en la dirección paralela a la de estirado.
En todas las muestras se distinguen tres relajaciones viscoelásticas, a’, a y fi en
orden decreciente de temperatura (Tabla 4.8). En VAE-3-Q la relajación y es muy tenue, lo
que apunta al impedimento de movilidad de los grupos metilénicos en las muestras cortadas
en esta dirección. Además, en los copolímeros Q estirados a la mayor velocidad de
deformación, se aprecian dos relajaciones a temperaturas superiores a la de transición vítrea,
las cuales, como en el caso del polietileno de alta densidad, pueden asociarse al movimiento
vibracional en la fase cristalina (la de menor temperatura) y a movimientos transíacionales
de dicha fase. En las demás muestras no se llega a producir este desdoblamiento de la
relajación a’. En general, la relajación a’ tiene una intensidad análoga a la obtenida en
muestras cortadas es la dirección paralela.
La transición vítrea es ligeramente menos intensa que para la dirección paralela y
VAE-3 continúa exhibiendo la menor intensidad, lo que apunta a un movimiento más
restringido de la fase amorfa en este caso. Su localización está relacionada con el contenido
en comonómero, desplazándose a temperaturas superiores a medida que disminuye el
contenido de etileno.
La relajación fi de VAE-3 manifiesta la tendencia general de presentarse a menor

















































































































































































































































































































































-150 -100 100 150
TQC)
flg. 4.35 Variación de E’, tan 6 y E” con la temperatura, a 3 Hz, para VAE-2-Q estirado a 800C
y 0.5 cm mit’, analizado en las direcciones paralela, normaly diagonal respecto a la dirección de
deformación uniaxial.
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flg. 4.36 Variación de E’, tan fi y E” con la temperatura, a 3Hz, para VAE-2-Q estirado a 80W
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4.4.6.1.3 Dirección diagonal a la dirección de estirado
Los diferentes copolimeros VAE, de manera análoga a las otras dos direcciones
estudiadas, presentan tres relajaciones a’, a y ¡3 en orden decreciente de temperatura (Tabla
4.9). En esta dirección de análisis, tal y como sucedía en la dirección normal a la de
estirado, se observan módulos de almacenamiento inferiores a los encontrados en la dirección
paralela; además la fragilidad de las probetas impidió que las medidas pudieran realizarse
desde -140W, por lo que la temperatura de inicio del experimento hubo de elevarse.
Es de destacar la mayor intensidad (en tan 6) presentada por la relajación a’ en
dirección diagonal en comparación con la misma relajación en las otras dos direcciones
analizadas. Tal circunstancia es mucho más acusada para las muestras de PE-Q (Figs. 4.39
y 4.40), lo que evidencia la anisotropía anómala ya comentada en el apanado 4.4.4. Los
copolímeros VAE objetivos de este trabajo muestran esta anomalía a pesar de que el etileno
es la counidad minoritaria. Por otra parte, esta relajación parece ser el solapamiento de dos
procesos, aunque en ningún caso se observen dos máximos independientes. La anchura de
la relajación aumenta con el contenido de alcohol vinifico, de forma que para VAE-1 la
relajación a se convierte en un simple hombro de esta relajación de la fase cristalina. La





































































































































































































































































































Rg. 4.37 Variación de E’, tan By E” con la temperatura, a 3
y 0.5 cm mm”1, analizado en las direcciones paralela, normal y
deformación uniaxial.
Hz, para VAE-3-Q estirado a 800C
diagonal respecto a la dirección de
300
-xoo -50 0 50 100 150
TQC)
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T(0C)
flg. 4.38 Variación de E’, tan 6 y E” con la temperatura, a 3 Hz, para VAE-3-Q estirado a 80W




















-150 -íoo 100 150
T(W)
flg. 4.39 Variación de E’, tan ¿y E”con la temperatura, a 3Hz,para PE-Q estirado a (A~ cmmiW’
y 80W, analizado en las direcciones paralela, normal y diagonal respecto a la dirección de
deformación uniaxial.
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flg. 4.40 Variación de E’, tan 5 y E “con la temperatura, a 3 Hz, para PE-Q estirado a 10cmmin1
y 800C, analizado en las direcciones paralela, normal y diagonal respecto a la dirección de
deformación uniaxial.
-100 -50 0 50
300
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4.4.6.2 Anisotropía mecánica de los copolímeros VAE totalmente hidrolizados
Las Tablas 4.10 a 4.13 recogen las variaciones comparativas de los módulos de
almacenamiento y de pérdida y del amortiguamiento en las direcciones paralela, diagonal y
normal a la de estirado para los distintos copolímeros y el polietileno, a las dos velocidades
de estirado empleadas. El valor de los parámetros viscoelásticos está tomado a temperaturas
en torno a las de las relajaciones (-15, 50, 90 y 100W) y a otras dos en que los movimientos
moleculares estén restringidos (-80 y 20W).
4.4.6.2.1 Módulos de almacenamiento y de pérdida
La anisotropía de los módulos se puede observar en las Tablas 4.10 a 4.13 y en las
gráficas polares del tipo representado en las Figs. 4.41 a 4.44, y en ellas se observa que el
valor de los módulos de almacenamiento para los diferentes copolimeros VAE-Q a ambas
velocidades de estirado, es siempre más elevado en la dirección paralela que en las otras dos
direcciones estudiadas, mientras que en el PE-Q se observa el fenómeno de la inversión de
módulos a la temperatura de 50W cuando el material se ha estirado a 0.5 cm mlii’ (Tabla
4.10). La primera circunstancia enunciada evidencia que la orientación de las cadenas en la
dirección de estirado provoca un incremento de la rigidez, y por ello, en dicha dirección los
esfuerzos se transmiten preferentemente a través de las moléculas conectivas tensas, mientras
que en las otras direcciones la deformación se desarrolla venciendo fuerzas más débiles. Los
valores menores corresponden a la dirección diagonal, salvo a bajas temperaturas para las
que en algún caso aparece un valor ligeramente superior a los de los módulos en la dirección
transversal.
El comportamiento anisótropo de los módulos de almacenamiento para los
copolimeros, en términos generales, se caracteriza por un descenso de la anisotropía en
ambas direcciones (diagonal y transversal), a medida que la temperatura aumenta hasta
temperaturas superiores ala transición vítrea (90<’C), en las cuales la pérdida de consistencia
mecánica es muy acusada para las direcciones diagonal y normal a la dirección de estirado.
A temperaturas superiores a 90W la anisotropía de nuevo aumenta, puesto que en la
dirección paralela el módulo disminuye con la temperatura, pero a consecuencia de la
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orientación de las cadenas macromoleculares en la dirección de estirado, la disminución en
las otras dos direcciones es superior.
Las diferentes Tablas y Figuras ponen de manifiesto el efecto de la velocidad de
estirado, de forma que la mayor velocidad provoca una mayor anisotropía, que es
consecuencia de la orientación superior de las cadenas en la dirección paralela a la de
estirado, hecho que produce unos módulos mayores en dicha dirección en detrimento de los
módulos de almacenamiento en las otras dos direcciones estudiadas.
El comportamiento de los módulos de pérdida, en general, es análogo al presentado
por los módulos de almacenamiento, siendo muy superior el hallado en la dirección paralela
a la de estirado, como se observa en la Figs. 4.43 y 4.44.
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Tabla 4.10
Valores relativos de anisotropía de los módulos dinámicos y del desfase, a diferentes temperaturas y
ambas velocidades de estirado, para PE-Q en las direcciones paralela, diagonal y normal respecto a
la dirección de estirado.
vaIo~ relativos
y0 (cm mm”’) T (OC) AniSotropía 00 450 900
-80 E’0 > E’90 > E’45 1 0.417 0.529
-15 E’0 > E’90 > E’45 1 0.533 0.677
0.5 20 E’0 > E’90 > E’45 1 0.682 0.914
50 E’90 > E’0 > E’45 0.865 0.087 1
90
100
-80 E’0 > E’,0 > E’45 1 0.318 0.325
-15 E’0 > E’90 > E’45 1 0.415 0.440
10 20 E’0 > E’90 > E’45 1 0.550 0.708
50 E’0 > E’90 > E’45 1 0.194 0.962
90
100
-80 E”0> E”,0> E”45 1 0.346 0.452
-15 E”0> E”90> E”45 1 0.391 0.447
0.5 20 E”0> E”45 > E”,0 1 0.812 0.634
50 E”0> E”90> E”45 1 0.746 0.833
90
100
-80 E”0> E”45> E”90 1 0.227 0.188
-15 E”0> E”45> E”90 1 0.314 0.262
20 E”0> E”45> E”90 1 0.671 0.537
50 E”45> E”0> E”90 0.956 1 0.874
90
100
-80 tan80 > tan845 =tan 890 1 0.800 0.800
-15 tan 8~ > tan 845 > tan 890 1 0.750 0.650
0.5 20 tanA,,, ‘C tanA0 < tan ~ 0.811 1 0.568
50 tanA90 <tan 8~ <tan 845 0.246 1 0.191
90
100
-80 tan80 > tan8~ tan890 1 0.667 0.667
-15 tan 80> tanA45> tanA90 1 0.778 0.667
20 tanA,,, < tanA, < 1an845 0.800 1 0.600
50 tanA90 < tanA,, <tan 845 0.195 1 0.179
90
100
260 ORiENTACIÓN: ANISOTROPÍA MECÁNICA
Tabla 4.11
Valores relativos de anisotropía de los módulos dinámicos y del desfase, a diferentes temperaturas y
ambas velocidades de estirado, para VAE-l-Q en las direcciones paralela, diagonal y normal respecto
a la dirección de estirado.







0 > E’90 > E’45 1 0.275 0.403
50 E’,, > E’90 > E’45 1 0.278 0.434














-15 E’0 > E’90 > E’45 1 0.291 0.319
20 E’0 > E’90 > E’43 1 0.291 0.336
50 E’,, > E’90 > E’45 1 0.235 0.336
90 E’,, > E’90 > E’45 1 0.121 0.344
100 E’0 > E’90 > E’45 1 0.118 0.377
-80
-15
20 E”0> E”~ > E”90 1 0.303 0.269
50 E”0> E”90 > E”45 1 0.289 0.339
90 E”0> E”90> E”45 1 0.286 0.332






-15 E”,,> E”45> E”90 1 0.303 0.246
20 E”0> E”90> E”45 1 0.243 0.262
50 E”,,> E”90> E”45 1 0.292 0.317
90 E”,,> E”90> E”45 1 0181 0.322
100 E”,,> E”90> E”45 1 0.177 0.342
-80
-15
20 tanA,,=tan845 > tanA90 1 1 0.667
50 tanA,, = tan 845 > tan A90 1 1 0.750
90 tanA,, = tan ~ <tan 845 0.732 1 0.732
100
-80
tanA,, = tan 8,0 <tan 845






-15 tan 8,0 <tanA, <tan 845 0.923 1 0.769
20 tan8,,= tanA45> tanA,,, 1 1 0.833
50 tanA, = tan 8,0 <tan 845 0.778 1 0.778
90 tanA,,, <tanA, <tan845 0.651 1 0.605
100 tanA~,, <tan8,, <tan 845 0.652 1 0.609
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Tabla 4.12
Valores relativos de anisotropía de los módulos dinámicos y del desfase, a diferentes temperaturas y
ambas velocidades de estirado, para VAE-2-Q en las direcciones paralela, diagonal y normal respecto
a la dirección de estirado.
Valores relativos
T (0C) Anisotropía O~ 450 900(cm min~’) __________ _________________________________________
-80
-15 E’,, > E’
45 > E’90 1 0.315 0.290
20 E’,, > E’45 > E’90 1 0.320 0.309
50 E’,, > E’,,, > E’45 1 0.339 0.376
90 E’,, > E’90 > E’~ 1 0.229 0.369
100 E’,,> E’90 > E’45 1 0.169 0.344
..—.......———~.. .. .. .. .. ......—..... ......—
-80
-15 E’0 > E’45 > E’90 1 0.302 0.290
10 20 E’,, > E’90 > E’45 1 0.302 0.318
50 E’,, > E’90 > E’45 1 0.281 0.360
90 E’0 > E’,,, > E’45 1 0.190 0.385
100 E’,, > E’,,, > E’45 1 0.153 0.387
-80
-15 E”,, > E”45> E”90 1 0.310 ¡ 0.220
20 E”,,> E”~ > E”90 1 0.391 0.268
50 E”,, > E”45 > E”90 1 0.389 0.329
90 E”0> E”90> E”45 1 0.366 0.374
100 E”0> E”,,,> E”45 1 0.291 0.348
.. .. .. .. .. .. ..
-80
-15 E”,, > E”~ > E”90 1 0.298 0.216
10 20 E”,,> E”45> E”90 1 0.308 0.253
50 E”,, > E”45 > E”90 1 0.316 0.309
90 E”,, > E”90 > E”’45 1 0.293 0.379
100 E”,, > E”90 > E”’45 1 0.252 0.376
-80
-15 tanA,,tan8~ >tanA,,, 1 1 0.833
0.5 20 tan 8,,, < tan 8,, < tan A45 0.857 1 0.714
50 tan 8,0< tanA,, <tanA45 0.900 1 0.800
90 tanA,, <tan 890< tan8~ 0.630 1 0.652
100 tan A, = tan A90 <tan ~ 0.600 1 0.600
-80
-15 tanA, =tanA45 > tanA90 1 1 0.833
20 taaA,=tanS45>tanA90 1 1 0.833
50 tanA,,, <tanA,, < tanA43 0.889 1 0.778
90 tanA,, =tanA~,, <tanA45 0.651 1 0.651
100 tanA,,=tant,,,<tanA45 0.600 1 0.600
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Tabla 4.13
Valores relativos de anisotropía de los módulos dinámicos y del desfase, a diferentes temperaturas y
ambas velocidades de estirado, para VAE-3-Q en las direcciones paralela, diagonal y normal respecto
a la dirección de estirado.
Valores relativos
‘V• (cm mm”’) T (W) Anisotropía 00 450 900
-80 E’,, > E’~ > E’90 1 0.354 0.343
-15 E’,, > E’,,, > E’~ 1 0.348 0.375
20 E’,, > E’90 > E’~ 1 0.352 0.420
50 E’,, > E’90 > E’45 1 0.299 0.494
90 E’,, > E’90 > E’~ 1 0.149 0.476
100 E’,, > E’90 > E’45 1 0.122 0.448
....... ..
-80 E’,, > E’45 > E’,,, 1 0.278 0.252
-15 E’,, > E’90 > E’45 1 0.275 0.314
20 E’0 > E’,,, > E’~ 1 0.282 0.386
50 E’,, > E’90 > E’~ 1 0.265 0.468
90 E’0 > E’,,, > E’45 1 0.132 0.352
100 E’,, > E’90 > E’45 1 0.092 0.377
-80 E”,, > E”45 > E’ ‘~ 1 0.298 0.213
-15 E”,,> E”~ >2”,,, 1 0.326 0.274
o.s 20 E”0 > E”45 > E”90 1 0.319 0.293
50 E”,,> E”90> E”45 1 0.353 0.376
90 E”,,> E”90> E”45 1 0.207 0.461
100 E”0> E”90> E”45 1 0.168 0.435
... .. .. .. ........ .. .. ..
-80 E”,,> E”~ > E”90 1 0.452 0.197
-15 E”,,> E”45> E”,,, 1 0.322 0.223
20 E”0> E”~ > E”,,, 1 0.386 0.290
50 E”,,> E”90> E”45 1 0.392 0.476
90 E”0> E”90> E”45 1 0.250 0.331
100 E”0> E”90> E”45 1 0.176 0.365
-80 tanA,=tanA45>tanA90 1 1 0.667
-15 tanA, =tan845 > tanA90 1 1 0314
0.5 20 tan A,, > tan A45 > tan A90 1 0.833 0.667
50 tanA90 <tanA, <tanA45 0.875 1 0.625
90 tanA90 <tanA, <tanA45 0.727 1 0.682
100 tanA,,, <tanA,, <tan 845 0.714 1 0.691
...... .. .. .. —..... ..... ....... ......... .. .. .‘ ...... ..
-80 tan
8v,, <tanA, <tanA
45 0.750 1 0.500
-15 tan¾<tanA, <tanA45 0.875 1 0.625
20 tanA,,, <tanA, <tanA45 0.750 1 0.500
50 tanA, =tan890 <tan8~ 0.667 1 0.667
90 tanA,,, <tanA, < tan8~ 0.542 1 0.500
100 tan A,,, < tan A, <tan A45 0.542 1 0.500
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Fig. 4.41 Representaciónpolar de la variación del módulo real (E>) enfunción del ánguloformado
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flg. 4.42 Representaciónpolar de la variación del módulo real (E 9 enflinción del ángulo formado
entre la dirección de estirado y las de medida, para VAE-1-Q a las temperaturas indicadas, para



























































flg. 4.43 Representación polar de la variación del módulo imaginario (E”) en función del ángulo
formado entre la dirección de estirado y las de medida, para VAE-2-Q a las temperaturas indicadas,
para ambas velocidades de estirado.
0 200 400 600 800 0 200 400 600
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flg. 4.44 Representaciónpoíar de la variación del módulo imaginario (E”) en función del ángulo
formado entre la dirección de estirado y las de medida, para VAE,3-Q a las temperaturas indicadas,
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4.4.62.2 Tangente de pérdida
El comportamiento exhibido por los distintos copolimeros en función de tan a (Figs.
4.45-4.48) es más complejo que el manifestado para los módulos de almacenamiento y de
pérdida. En términos generales, en las temperaturas próximas a las de las relajaciones, los
valores mayores se hallan a 45’> respecto a la dirección de estirado para los tres copoliímeros,
a las dos velocidades analizadas, siendo el comportamiento anisótropo más acusado en la
región de la transición vitrea y, sobre todo, a temperaturas superiores a ésta. Dicha
anisotropía es ligeramente más acentuada en VAE-3 estirado a 10cm mm”1, que recordemos
es el copolimero con mayor fracción molar de etileno. Tal circunstancia concuerda con lo
que se comentó en el apartado 4.4.4 para el LDPE, que presenta relajaciones denominadas
“relajaciones de cizalla-c” con esta anisotropía mecánica anómala (la fi para las muestras
estiradas en frío y la a para las muestras templadas); el polietileno analizado en la presente
Memoria manifiesta en la relajación a la anisotropía atípica aún más intensamente que la
descrita en el apartado 4.4.4. Incluso en la relajación fi, que ahora únicamente se observa
como un hombro, aparece esta misma anisotropía, es decir tan &~ > tan 5~ > tan 5~. El
análisis de los resultados de los copolimeros VAE indica que su relajación cristalina es de
tipo de “cizalla-c”como en el PB, implicando por ello un cizallamiento en la dirección del
eje e entre planos que contienen dicha dirección; esta característica se atribuye a la presencia
de counidades de etileno en el copolimero, puesto que es en este comonómero en el que se
observa este comportamiento anisótropo. La transición vítrea del sistema también presenta
nítidamente este tipo de anisotropía, es decir es otra “relajación de cizalla-c” no pudiéndose
afirmar lo mismo de la relajación fi, ya que los valores para la direcciones paralela y
diagonal son los mismos en la mayoría de los casos o ligeramente superiores para 45<>, por
lo que se podría pensar que esta relajación se justificase por un mecanismo de cizalla
interlaminar, el cual sería responsable de la deformación de cizalla de las regiones
desordenadas situadas entre los planos laminares.
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flg. 4.45 Representación polar de la variación del desfase (tan 6) en función del ángulo formado
entre la dirección de estirado y las de medida, para PE-Q a las temperaturas indicadas, para ambas
velocidades de estirado.
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flg. 4.46 Representación polar de la variación del ¿Zafase (tan 6) en función del ángulo formado
entre la dirección de estirado y las de medida, para VAE-1-Q a las temperaturas indicadas, para
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flg. 4.48 Representación polar de la variación del desfase (tan 6) en función del ángulo formado
entre la dirección de estirado y las de medida, para 144E-3-Q a las temperaturas indicadas, para
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F¡g. 4.47 Representación polar de la variación
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ambas velocidades de estirado,
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1. Los copolimeros de alcohol vinflico yetileno (VAE), primeramente estudiados hace
varias décadas, han alcanzado en los últimos alios una importancia considerable en el campo
del embalaje de alimentos y fármacos y como biomateriales. Estas nuevas aplicaciones hacen
necesaria una puesta al día del estudio de sus propiedades mecánicas y de la anisotropía
producida por los procesos de orientación, ya que un conocimiento actualizado de ambos
temas es imprescindible para el avance fundamentado de las nuevas aplicaciones de estos
copolímeros VAE.
2. Los copolímeros VAE exhiben polimorfismo, dependiendo de la composición y de
la historia térmica aplicada. Los dos copolímeros con mayor contenido en alcohol vinflico,
cuando se obtienen por enfriamiento lento desde el fundido, cristalizan en el sistema
monoclínico, como el poli(alcohol vinifico). En cambio, si se enfrían rápidamente desde el
estado fundido cristalizan en el sistema pseudohexagonal, tal y como lo hace el copolimero
con mayor contenido en etileno para ambos tratamientos térmicos.
3. La temperatura de fusión (‘~,J de estos copolímeros VA.E aumenta con el contenido
en alcohol vinílico, aproximándose a la Tm del poli(alcohol vinifico). En cambio, los valores
de la entalpia de fusión no siguen la misma tendencia. Este comportamiento se explica por
las diferencias en la heterogeneidad inherente de estos copolimeros, que se observa en las
curvas de fusión.
4. La deformación uniaxial de los copolímeros VAE tiene lugar a través de cuello,
siendo la formación de éste más acusada a las menores temperaturas de estirado. Los
procesos de estirado a 80<>C (temperatura superior a la T5) manifiestan una reducción
significativa de todos los parámetros mecánicos analizados para los diferentes copolimeros.
5. El módulo de Young y el esfuerzo en el punto de fluencia experimentan una
disminución característica al aumentar la velocidad de estirado a partir de un valor crítico
(entre 2 y 5 cm min””’). Por debajo de dicha velocidad el comportamiento es el habitual. Esta
inversión del valor de los módulos depende de la composición del copolimero,
manifestándose para los que tienen mayor contenido de alcohol vinffico a las tres
temperaturas de estirado estudiadas, mientras que para el que posee el menor contenido en
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dicho comonómero la inversión aparece únicamente a temperaturas inferiores a la T~.
6. Todos los copolímeros VAR presentan dos relajaciones mecanodinánxicas, a y fi,
y el copolímero con mayor contenido en etileno manifiesta una débil relajación ‘y como
consecuencia del movimiento de los grupos metilénicos. La relajación fi se asigna a
movimientos en la región interfacial y su intensidad disminuye al aumentar el contenido en
alcohol vinílico. La relajación a, considerada la transición vitrea de los copolímeros, se
desplaza a temperaturas más elevadas y su intensidad disminuye al aumentar el porcentaje
de alcohol vinílico.
7. La presencia de pequeñas cantidades de agua modifica las propiedades mecánicas
de los copolímeros VAE: disminuye el módulo y el esfuerzo en el punto de fluencia y
aumenta el alargamiento a rotura. La eliminación del agua a vacio (a 80<’C) se refleja en la
aparición de una relajación, a’, debida a movimientos en la fase cristalina perfeccionada por
el proceso de templado y secado. Esta relajación a’ también se observa en las muestras
estiradas a las dos temperaturas estudiadas.
8. Los resultados de anisotropía óptica indican que los copolimeros VALE se ajustan
al esquema teórico de orientación pseudo-afín, aumentando significativamente su
birrefringencia incluso en los primeros estadios del proceso de estirado. Los valores de
birrefringencia máxima son bastante parecidos para los tres copolimeros, si bien varían en
orden inverso al contenido en alcohol vinílico.
9. Las relaciones dicroicas, obtenidas mediante FTIR, no varían significativamente
con la composición de los copolímeros. Las mayores diferencias se encuentran en el
copolímero con mayor contenido en etileno, que presenta un dicroísmo paralelo superior al
de los otros dos. La combinación de los resultados de anisotropía óptica y de dicroísmo
infrarrojo ha posibilitado el cálculo del ángulo formado entre el momento de transición y el
eje de la cadena, para dos bandas de absorción del espectro infrarrojo de los copolímeros.
10. En los estudios de anisotropía mecánica las relajaciones a y a’ exhiben valores
de tan 5 mayores en la dirección de 450 respecto a la de estirado, para las dos velocidades
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analizadas. Estas relajaciones se pueden considerar, por tanto, relajaciones de “cizalla-c”. El
efecto de la composición es más acusado en el copolimero con mayor contenido en etileno.
11. Los copolímeros VALE se obtienen mediante la hidrólisis de los correspondientes
de acetato de vinilo y etileno. Como consecuencia de hidrólisis incompletas suelen quedar
en estos copolimeros grupos acetato residuales que modifican sus propiedades. En el estudio
que hemos realizado a copolifmeros con restos de grupos acetato se ha encontrado que
disminuyen los valores de los parámetros mecánicos, de la entalpia de fusión y de la
birrefringencia máxima.
